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En	 este	 trabajo	 de	 tesis	 se	 ha	 estudiado	 el	 crecimiento	 de	 puntos	 cuánticos	 (QDs,	
quantum	dots)	de	InAs	con	control	en	su	lugar	de	formación	sobre	sustratos	grabados	
de	 GaAs(001)	 para	 su	 posible	 aplicación	 en	 nuevos	 dispositivos	 optoelectrónicos	
avanzados.	La	aproximación	desarrollada	hace	uso	de	la	técnica	de	epitaxia	por	haces	
moleculares	 para	 el	 crecimiento	 de	 los	 puntos	 cuánticos	 de	 InAs	 y	 de	 la	 técnica	 de	
oxidación	 local	mediante	microscopia	 de	 fuerzas	 atómicas	 para	 la	 fabricación	 de	 los	
sustratos	grabados	de	GaAs(001).	
La	 línea	de	 investigación	en	 crecimiento	epitaxial	 de	puntos	 cuánticos	de	 InAs	 sobre	
sustratos	 grabados	 en	 el	 grupo	 “MBE:	 nanoestructuras	 cuánticas	 para	
microelectrónica”	 del	 Instituto	 de	 Microelectrónica	 de	 Madrid	 IMM-CSIC	 [1]	 fue	
iniciada	en	el	 trabajo	de	 tesis	doctoral	del	Dr.	 Javier	Martín	Sánchez	 [2].	 El	presente	






un	 proceso	 compatible	 con	 su	 integración	 en	 microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	
fotónico	para	el	desarrollo	de	dispositivos	avanzados.	
Este	primer	capítulo	es	una	 introducción	de	 los	conceptos	básicos	de	este	trabajo	de	
tesis.	 En	 primer	 lugar	 se	 introducen	 las	 nanoestructuras	 cuánticas	 y	 los	 puntos	
cuánticos	 (QDs),	 junto	 con	 los	 principales	 métodos	 de	 fabricación	 de	 QDs	 en	
semiconductores	 III-V.	 Se	 expone	 el	 interés	 tecnológico	 de	 los	 QDs	 en	 nuevos	
dispositivos	 que	 explotan	 las	 propiedades	 físicas	 de	 un	 único	 QD	 y	 la	 necesidad	 de	





campos	de	 la	computación,	 la	energía	o	 las	comunicaciones	en	forma	de	dispositivos	
electrónicos	 y	 optoelectrónicos,	 que	 incluyen	 diodos,	 transistores,	 fotodiodos,	
fotodetectores,	 láseres,	células	 fotovoltaicas,	sensores…[3].	A	partir	del	desarrollo	de	
la	 física	 cuántica	 y	 la	 física	de	estado	 sólido,	que	permitió	establecer	 las	bases	de	 la	
estructura	 cristalina	 y	 electrónica	 de	 los	 materiales	 semiconductores,	 se	 ha	
experimentado	un	enorme	avance	de	la	tecnología	de	semiconductores	que	continúa	
en	la	actualidad.	
La	 Figura	 1.1	 presenta	 la	 anchura	 de	 banda	 prohibida	 (bandgap)	 en	 función	 del	
parámetro	 de	 red	 de	 compuestos	 semiconductores	 de	 interés	 tecnológico	 de	 las	
familias	IV	(Si,	Ge),	III-V	(GaAs,	AlAs,	InAs,	GaP,	AlP,	InP,	GaSb,	AlSb,	InSb)	y	II-VI	(ZnSe,	
ZnTe,	 CdSe,	 CdTe).	 Las	 líneas	 que	 unen	 pares	 de	 compuestos	 representan	 las	
aleaciones	 ternarias.	 Las	 posibilidades	 de	 diseño	 de	 dispositivos	 semiconductores	 se	








continuidad	 de	 la	 estructura	 cristalina.	 En	 la	 práctica,	 una	 gran	 diferencia	 en	 el	
parámetro	 de	 red	 entre	 materiales	 o	 la	 ausencia	 de	 sustratos	 disponibles	
comercialmente	 limitan	 las	 opciones	 tecnológicas	 viables	 para	 la	 fabricación	 de	
heteroestructuras.	
	
Figura	 1.1	 Anchura	 de	 banda	 prohibida	 (Bandgap	 energy)	 en	 función	 del	 parámetro	 de	 red	
(Lattice	parameter)	para	 semiconductores	de	 las	 familias	 IV,	 III-V	y	 II-VI.	 Las	 líneas	que	unen	
pares	de	compuestos	representan	las	aleaciones	ternarias.	
1.1.1. Nanoestructuras	cuánticas	
A	 partir	 de	 los	 años	 70,	 de	 la	 mano	 del	 desarrollo	 de	 adecuadas	 técnicas	 de	
crecimiento	y	 fabricación	de	materiales	 semiconductores,	 comienza	el	estudio	de	 las	
heteroestructuras	 cuánticas	 [4].	 Habitualmente	 se	 considera	 que	 este	 campo	 de	
investigación	 comienza	 con	 la	 propuesta	 de	 L.	 Esaki	 y	 R.	 Tsu	 de	 fabricación	 de	 una	
estructura	formada	por	capas	delgadas	alternas	de	semiconductor	[5],	que	permitiría	
observar	por	primera	vez	una	resistencia	diferencial	negativa	en	semiconductores.	En	
este	 tipo	 de	 estructuras,	 conocidas	 como	 superredes	 de	 periodo	 corto,	 el	
confinamiento	cuántico	de	 los	portadores	es	clave	en	sus	propiedades	electrónicas	y	
ópticas.	 El	 confinamiento	 cuántico	 se	 alcanza	 cuando	 el	 tamaño	 de	 las	 estructuras	







En	 la	 expresión	ℎ	 es	 la	 constante	de	Plank,	!!	 es	 la	 constante	de	Boltzman,	!	 es	 la	














alineamiento	de	bandas	 tipo	 I	 como	el	presentado	en	 la	 Figura,	 electrones	 y	huecos	





pozo	están	 confinados	en	niveles	discretos.	 Los	niveles	de	energía	para	 electrones	 y	




Las	 singulares	 propiedades	 de	 un	 QW	 resultan	 del	 confinamiento	 cuántico	 en	 una	
dimensión	 espacial.	 Extendiendo	 el	 confinamiento	 cuántico	 y	 reduciendo	 la	
dimensionalidad	obtenemos	nuevas	nanoestructuras	cuánticas.	Se	conocen	como	hilos	





Figura	 1.3	 Representación	 esquemática	 de	 la	 densidad	 de	 estados	 en	 función	 de	 la	 energía	
para	 un	 material	 semiconductor	 masivo	 (bulk),	 un	 pozo	 cuántico	 (quantum	 well),	 un	 hilo	
cuántico	(quantum	wire)	y	un	punto	cuántico	(quantum	dot).	Figura	tomada	y	adaptada	de	la	
memoria	de	tesis	del	Dr.	Alfonso	González	Taboada	[7].	
En	 un	 material	 masivo	 (bulk)	 los	 portadores	 se	 mueven	 libremente	 en	 las	 tres	
direcciones	 del	 espacio.	 En	 un	 pozo	 cuántico	 (QW),	 el	 momento	 lineal	 de	 los	
portadores	 en	 la	 dirección	 perpendicular	 al	 pozo	 está	 cuantizado,	 mientras	 que	 se	
mueven	libremente	en	las	otras	dos	direcciones	del	espacio.	En	un	hilo	cuántico	(QWr)	
los	portadores	se	mueven	 libremente	en	 la	dirección	del	hilo	y	el	momento	 lineal	en	




momento	 está	 cuantizado	 en	 las	 tres	 direcciones	 del	 espacio.	 La	 reducida	





Bulk:	 	 	 	 !"!" ∝ !!" !! ! = !! !	
Quantum	Well:	 	 	!"!" ∝ !!" ! − !!!!!! = 1!!!! 	
Quantum	Wire:	 	 !"!" ∝ !!" ! − !! ! !!!!! = ! − !! !! !!!!! 	
Quantum	Dot:	 	 	!"!" ∝ !!" Θ ! − !!!!!! = ! ! − !!!!!! 	
En	las	expresiones	anteriores	de	la	densidad	de	estados,	!! 	son	los	niveles	discretos	de	
energía,	Θ	la	función	escalón	de	Heaviside	y !	la	función	delta	de	Dirac.	




tamaño	es	 comparable	a	 la	 longitud	de	onda	de	De	Broglie	de	 los	portadores	en	 las	
tres	direcciones	del	espacio,	dando	lugar	a	niveles	de	energía	discretos.	En	una	primera	
aproximación,	 la	 existencia	 de	 niveles	 de	 energía	 discretos	 puede	 considerarse	 una	
situación	 análoga	 a	 la	 de	 un	 átomo,	 por	 lo	 que	 en	 ocasiones	 los	 QDs	 son	 llamados	
átomos	 artificiales	 [9].	 Sin	 embargo,	 la	 analogía	 entre	 átomos	 y	 QDs	 no	 se	 puede	
extender	 con	 rigor	 ya	 que	 los	 niveles	 discretos	 del	 átomo	 son	 resultado	 de	 la	
interacción	coulombiana	entre	electrones	y	el	núcleo	atómico	[10],	mientras	que	en	los	











!!" = 12!∗ !!!!!!!!,!,! 	
En	esta	expresión,	!∗	 es	 la	masa	efectiva	del	portador	 (electrón	o	hueco),	 y	!! 	 las	
frecuencias	 de	 oscilador	 en	 las	 tres	 direcciones	 del	 espacio	 (! = !,!, !).	 En	 puntos	
cuánticos	epitaxiales,	una	elección	práctica	es	tomar	como	eje	vertical	(!)	la	dirección	
de	 crecimiento	 epitaxial.	 Los	 niveles	 de	 energía	 de	 los	 portadores	 en	 el	 QD	 son	
calculados	 resolviendo	 la	 ecuación	 de	 Schrödinger	 independiente	 del	 tiempo	 con	 el	
potencial	!!"	anterior:		
! ! = ! !                  ! = !!2!∗ + !!" 	
!! = !! + 12 ℏ!!!!!,!,!           !! = 0,1,2,3…	
En	el	caso	de	 los	QDs	epitaxiales	de	 InAs,	que	son	 las	nanoestructuras	estudiadas	en	
este	 trabajo,	 su	 forma	 es	 habitualmente	 lenticular,	 lo	 que	 implica	 un	 fuerte	
confinamiento	en	 la	dirección	de	crecimiento	comparado	con	el	 confinamiento	en	el	
plano.	Por	tanto	se	puede	asumir	en	una	buena	aproximación	un	único	estado	ligado	
asociado	 al	 confinamiento	 vertical	 (Figura	 1.4).	 El	 confinamiento	 en	 el	 plano	
corresponde	 a	 un	 potencial	 armónico	 bidimensional	 y	 permite	 la	 existencia	 de	
diferentes	 estados	 ligados,	 dando	 lugar	 a	 la	 aparición	 de	 estados	 excitados.	 Los	
estados	 ligados	 en	 el	 QD	 tienen	 momento	 angular	 bien	 definido,	 que	 se	 pueden	
etiquetar	usando	la	nomenclatura	habitual	de	los	estado	atómicos:	s,	p,	d…	El	llenado	
de	 los	 niveles	 se	 regirá,	 análogamente	 al	 llenado	 de	 orbitales	 atómicos	 en	 física	












de	 las	 técnicas	 de	 fabricación,	 que	 dan	 la	 posibilidad	 de	 acceder	 a	 la	 escala	
nanométrica	 [14].	 En	 particular	 el	 estudio	 de	 nanoestructuras	 semiconductoras	 está	
asociado	al	avance	de	las	técnicas	de	crecimiento	de	materiales	semiconductores	y	las	
técnicas	 de	microfabricación.	 En	 el	 caso	 de	 los	 materiales	 semiconductores	 III-V	 las	













La	 fabricación	de	QDs	ha	 sido	abordada	mediante	 la	nanoestructuración	de	un	pozo	
cuántico,	una	vez	ha	sido	fabricado,	empleando	técnicas	litográficas	de	alta	resolución	
y	 ataques	 químicos	 o	 físicos	 [15-18].	 Se	 trata	 de	 una	 aproximación	 top-down.	 La	
densidad	 de	 nanoestructuras	 y	 su	 tamaño	 están	 limitados	 por	 la	 resolución	 de	 la	
técnica	 litográfica	 empleada.	 El	 mayor	 inconveniente	 de	 esta	 aproximación	 es	 la	
introducción	 de	 contaminantes	 y	 defectos	 estructurales	 durante	 el	 proceso	 de	
fabricación	 que	 afectan	 negativamente	 a	 las	 propiedades	 de	 las	 nanoestructuras	
obtenidas.	
1.2.2. Autoensamblado	











der	 Merwe	 (FvdM)	 corresponde	 a	 un	 crecimiento	 planar	 del	 material,	 monocapa	 a	










Figura	 1.5	 Representación	 esquemática	 de	 los	modos	 de	 crecimiento	 Frank-van	 der	Merwe,	
Volmer-Wemer	y	Stranski-Krastanov	en	heteroepitaxia.	




lugar	 un	 crecimiento	 planar	 según	 el	 modo	 de	 crecimiento	 FvdM	 ya	 que	 la	
configuración	 energéticamente	 más	 favorable	 es	 aquella	 en	 la	 que	 el	 sustrato	 es	
totalmente	recubierto.	Si	la	suma	de	las	contribuciones	de	la	capa	epitaxial	e	intercara	
es	 mayor	 que	 la	 energía	 superficial	 del	 sustrato,	 Esc+Ei	 >	 Ess,	 el	 crecimiento	 más	
favorable	 energéticamente	 será	 la	 formación	 de	 islas	 tridimensionales	 sobre	 el	
sustrato	 según	 el	 modo	 de	 crecimiento	 VW	 ya	 que	 está	 configuración	 reduce	 la	
extensión	de	la	intercara	película-sustrato.	
Si	 existe	 un	 desacoplo	 de	 red	 (ε)	 entre	 la	 capa	 epitaxial	 y	 el	 sustrato	 el	 balance	 de	
energía	 debe	 incluir	 la	 energía	 elástica	 acumulada	 en	 la	 capa	 epitaxial	 (Eel)	 [23,24].	
Cuando	existe	un	desacoplo	de	red	ε>2%,	el	crecimiento	tiene	lugar	según	el	modo	SK.	
La	 fase	 inicial	del	 crecimiento	de	 la	 capa	epitaxial	es	bidimensional.	 El	parámetro	de	
red	 de	 la	 capa	 epitaxial	 se	 acopla	 al	 parámetro	 de	 red	 del	 sustrato,	 generado	 una	
deformación	 tetragonal	 en	 la	 capa	 epitaxial.	 La	 energía	 elástica	 de	 la	 capa	 epitaxial	
aumenta	con	el	espesor	depositado.	Alcanzado	un	valor	crítico	de	espesor	depositado	








es	 energéticamente	 favorable	 para	 la	 formación	 de	 núcleos	 tridimensionales	 (ΔE=	
ΔEsc+ΔEel	<	0).	En	este	caso	la	relajación	de	la	tensión	es	elástica	mediante	la	formación	
de	islas	coherentes.	En	el	caso	en	que	el	desacoplo	de	red	ε<2%,	el	mecanismo	SK	no	
tiene	 lugar	y	 la	 tensión	acumulada	es	rejalada	de	forma	plástica	con	 la	 formación	de	
dislocaciones.	
El	 sistema	 InAs/GaAs	 estudiado	 en	 este	 trabajo	 es	 uno	 de	 los	 de	 mayor	 interés	
tecnológico	 entre	 los	 semiconductores	 III-V	 en	 la	 actualidad	 y	 se	 caracteriza	 por	
presentar	 un	modo	de	 crecimiento	 SK	 en	 la	 heteroepitaxia	 de	 InAs	 sobre	GaAs(001)	
que	permite	obtener	QDs	de	alta	calidad.	El	 InAs	y	GaAs	son	materiales	de	bandgap	
directo	 con	 estructura	 cristalina	 cúbica	 zinc-blenda.	 El	 bandgap	 a	 baja	 temperatura	
(T=4K)	 es,	 respectivamente,	 Eg(GaAs)=1.52eV	 y	 Eg(InAs)=0.43eV.	 El	 InAs	 presenta	 un	
desacoplo	de	red	del	7.2%	respecto	al	parámetro	de	red	de	GaAs	(a0/2(GaAs)	=	2.826Å,	
a0/2(InAs)	=	3.029Å).	
A	partir	de	 la	década	1990,	comienza	el	estudio	de	 la	 formación	espontánea	de	 islas	
tridimensionales	de	tamaño	nanométrico	en	la	heteroepitaxia	de	InAs	sobre	GaAs(001)	
[25,26].	La	formación	de	estas	islas	en	la	epitaxia	de	InAs	en	GaAs(001)	es	un	proceso	
estadístico	 de	 autoensamblado	 Stranski-Krastanov	 [27];	 en	 la	 primera	 fase	 del	
crecimiento	de	InAs	se	forma	un	capa	bidimensional	sobre	el	sustrato	de	GaAs,	que	se	
conoce	como	capa	de	mojado	y,	alcanzado	un	espesor	crítico,	se	produce	la	transición	
a	 un	 crecimiento	 tridimensional	 con	 la	 formación	 de	 islas.	 Este	 mecanismo	 de	
relajación	 de	 la	 tensión	 acumulada	 es	 energéticamente	 favorable	 y	 permite	 que	 el	
parámetro	de	red	de	InAs	se	aproxime	a	su	valor	equilibrio	en	la	superficie	de	las	islas.	
Las	 islas	 de	 InAs	 formadas	 son	 de	 tamaño	 nanométrico	 y	 efectivamente	 funcionan	
como	 QDs,	 permitiendo	 el	 confinamiento	 de	 portadores	 en	 tres	 dimensiones.	 Los	
parámetros	 de	 crecimiento,	 como	 la	 temperatura	 de	 sustrato,	 la	 relación	 de	 flujos	















muestra	 imágenes	 AFM	 tridimensionales	 de	 QDs	 autoensamblados	 de	 InAs	 en	
GaAs(001)	 (1.6.a)	 y	 QDs	 con	 control	 en	 posición	 de	 InAs	 crecidos	 en	 un	 sustrato	
grabado	 de	GaAs(001)	 (1.6.b).	 La	 densidad	 de	QDs	 en	 las	muestras	 es	 6.9·108cm-2	 y	
2.5·107cm-2.	
	
Figura	 1.6	 Imagen	 AFM	 tridimensional	 de	 puntos	 cuánticos	 autoensamblados	 de	 InAs	 en	
GaAs(001)	 (a)	 y	 puntos	 cuánticos	 con	 control	 en	 posición	 de	 InAs	 crecidos	 en	 un	 sustrato	
grabado	de	GaAs(001)	(b).	
El	 crecimiento	 epitaxial	 de	 InAs	 sobre	 sustratos	 grabados	 de	GaAs	 se	 ha	 constituido	
como	la	principal	estrategia	para	obtener	QDs	de	InAs	con	control	en	posición	(SCQDs	
site-controlled	quantum	dots)	 [30,31].	Es	 importante	tener	en	cuenta	 las	 limitaciones	
prácticas	 impuestas	 por	 crecer	 sobre	 sustratos	 grabados	 que	 van	 a	 condicionar	 el	
desarrollo	de	un	proceso	tecnológico	para	la	fabricación	de	SCQDs.	En	la	Figura	1.7	se	












selectiva	 del	 material.	 Se	 han	 utilizado	 diferentes	 técnicas	 para	 la	 fabricación	 de	
sustratos	 grabados,	 incluyendo	 la	 litografía	 por	 haz	 de	 electrones	 (EBL,	 e-beam	
lithography)	 [32],	 la	 litografía	 de	 interferencia	 laser	 (LIL,	 laser	 interference	
lithography),	 la	litografía	por	nanoimpresión	(NIL,	nanoimprint	lithography)	[33],	 la	
litografía	por	haz	focalizado	de	iones	(FIB,	focused	ion	beam)	[34],	o	la	litografía	de	
oxidación	 local	 mediante	 microscopia	 de	 fuerza	 atómica	 (AFM,	 atomic	 force	
microscopy)	[35],	que	es	la	técnica	de	fabricación	empleada	en	este	trabajo.	
La	 fabricación	 de	 los	 motivos	 en	 la	 superficie	 del	 sustrato	 por	 técnicas	 de	
microfabricación	 puede	 introducir	 contaminantes	 y	 defectos	 que	 afectan	
negativamente	 a	 las	 propiedades	 ópticas	 de	 las	 nanoestructuras	 [36]	 y	 pueden	






Procedimientos	 convencionales	 del	 crecimiento	 epitaxial	 pueden	 afectar	
negativamente	 a	 los	 motivos	 grabados	 para	 la	 nucleación	 de	 QDs.	 La	 desorción	
térmica	convencional	(TS=600ºC)	del	óxido	nativo	de	GaAs	no	es	compatible	con	el	




superficie	 y	 la	 evolución	 de	 los	 motivos	 grabados	 a	 temperaturas	 superiores	 a	
TS=500ºC	 [37].	 El	 crecimiento	 de	 una	 capa	 buffer	 inicial	 de	 GaAs	 produce	 una	
evolución	de	la	forma	y	perdida	de	profundidad	de	los	motivos	grabados	que	puede	
afectar	 fuertemente	 al	 proceso	 de	 nucleación	 de	 InAs	 [38,39].	 El	 método	 de	
desorción	 del	 óxido	 superficial	 y	 los	 parámetros	 de	 crecimiento	 de	 GaAs	 sobre	
sustratos	grabados	deben	optimizarse	para	preservar	al	máximo	la	geometría	inicial	
de	 los	motivos	 fabricados	 con	 el	 objeto	 de	 obtener	 la	mayor	 selectividad	 posible	
durante	el	 proceso	de	 crecimiento	de	 InAs.	 En	particular	 será	necesario	 limitar	 el	
espesor	 de	 la	 capa	 de	 GaAs	 y	 emplear	 bajas	 temperaturas	 de	 crecimiento.	 Esto	
implica	 que	 las	 nanoestructuras	 obtenidas	 sobre	 sustratos	 grabados	 estarán	






basa	 en	 conseguir	 crecimiento	 de	 InAs	 preferentemente	 en	 las	 posiciones	




de	 In	para	evitar	 la	 formación	de	QDs	 fuera	de	estos	motivos	 [29].	 La	 cinética	de	
crecimiento,	 junto	con	 la	geometría	de	 los	motivos,	es	determinante	en	el	control	
del	 número	 de	 QDs	 formados	 (estadística	 de	 ocupación)	 en	 cada	 posición	
predefinida	por	el	grabado	[42].	
	
1.3. Motivación	 del	 trabajo	 de	 tesis:	 Dispositivos	 semiconductores	
basados	en	puntos	cuánticos	(QDs)	
Desde	el	punto	de	vista	tecnológico	los	puntos	cuánticos	(QDs)	han	adquirido	un	gran	




optoelectrónicos	 [43].	 Las	 ventajas	 teóricamente	 descritas	 de	 la	 integración	 de	 QDs	
como	 región	activa	en	dispositivos	 láser	 son	una	mayor	estabilidad	 térmica	 y	menor	
corriente	 umbral	 [44,45].	 También	 se	 ha	 estudiado	 la	 integración	 de	 QDs	 en	
fotodetectores,	fotodiodos	o	células	fotovoltaicas	de	banda	intermedia.	Sin	embargo,	
aunque	 actualmente	 ya	 existen	 comercialmente	 dispositivos	 láser	 basados	 en	 QDs	
[46],	 estos	 no	 han	 reemplazado	 a	 los	 dispositivos	 previos.	 En	 este	 sentido	 la	
investigación	 en	 la	 obtención	 de	 nanoestructuras	 semiconductoras	 con	 mayor	




las	 tecnologías	de	 la	 información	cuántica	 [48].	 Los	QDs	pueden	 ser	empleados	para	
implementar	qubits	(quantum	bit	-	unidad	elemental	de	información	cuántica).	Por	un	
lado	el	spin	de	un	portador	confinado	en	un	QD	presenta	largo	tiempo	de	coherencia	y	
localización	 [48-50].	 Por	 otro	 lado,	 se	 han	 desarrollado	 técnicas	 espectroscópicas	 de	
control	de	excitones	que	han	avanzado	en	el	uso	de	excitones	en	QDs	como	qubits	[51-
53].	 Importantes	 avances	 experimentales	 han	 mostrado	 la	 realización	 de	 memorias	
cuánticas	 [54]	 o	 la	 implementación	 de	 operaciones	 lógicas	 cuánticas	 [55]	 en	
dispositivos	de	estado	sólido	con	QDs	integrados.	
Un	hecho	que	hace	especialmente	interesante	a	los	QDs	en	el	campo	de	la	información	
cuántica	 es	 que	 pueden	 funcionar	 como	 una	 interfaz	 entre	 el	 procesamiento	 de	
información	 cuántica	 (qubits	 estáticos:	 portadores	 confinados	 en	 el	 QD)	 y	 la	
transmisión	 de	 información	 cuántica	 (qubits	 viajeros:	 fotones	 emitidos	 en	 las	
transiciones	ópticas	del	QD)	[54].	
Los	QDs	son	además	muy	interesantes	como	fuentes	no	clásicas	de	luz	[56,57]	ya	que	
teóricamente	 son	 emisores	 de	 fotones	 individuales	 o	 de	 pares	 de	 fotones	
entrelazados.	 La	 recombinación	 radiativa	de	un	excitón	en	un	QD	 se	produce	 con	 la	
emisión	de	un	único	 fotón	y	 la	cascada	radiativa	biexcitón-excitón	ha	sido	propuesta	









la	 electrodinámica	 cuántica	 en	 cavidad	 (cQED,	 cavity	 quantum	electrodynamics)	 [64]	
en	dispositivos	de	estado	sólido.	 Junto	a	 los	estudios	 fundamentales	que	exploran	 la	
naturaleza	 del	 acoplamiento	 luz-materia,	 tanto	 en	 régimen	 de	 acoplamiento	 débil	
como	 de	 acoplamiento	 fuerte	 [65-68],	 los	 fenómenos	 de	 acoplamiento	 de	
nanoestructuras	 en	 microcavidades	 ópticas	 permiten	 mejorar	 las	 prestaciones	 de	
dispositivos	 optoelectrónicos.	 Por	 ejemplo,	 el	 funcionamiento	 de	 un	 QD	 individual	
como	fuente	de	fotones	 individuales	o	pares	de	 fotones	entrelazados	puede	mejorar	
de	 forma	 significativa	 explotando	 el	 efecto	 Purcell	 para	 incrementar	 la	 eficiencia	 de	
emisión	 de	 fotones	 [69,70].	 La	 tasa	 de	 emisión	 de	 fotones	 de	 un	 QD	 en	 una	
microcavidad	óptica,	en	virtud	del	efecto	Purcell,	se	expresa	como	[71]:	




longitud	 de	 onda	 del	 modo	 fotónico,	 !!"",	 volumen	 modal	 efectivo	 y	!,	 factor	 de	
calidad	de	la	cavidad,	definido	como	Δ!!"# !!"#,	donde	Δ!!"#	es	la	anchura	espectral	
del	modo	fotónico.	
El	 factor	de	Purcell	!!	marca	 la	cota	superior	al	 incremento	en	 la	tasa	de	emisión	de	
fotones	Γ/Γ! ≤ !!.	Sin	embargo,	la	tasa	de	emisión	está	afectada	por	dos	factores	que	
evalúan	el	 solapamiento	espacial	 y	espectral	de	 la	emisión	de	 la	nanoestructura	y	el	
modo	fotónico	de	la	cavidad	óptica:	
El	primer	 factor	evalúa	el	 solapamiento	espacial.	!	es	el	campo	eléctrico	asociado	al	




acoplamiento	 ocurrirá	 cuando	 la	 posición	 de	 la	 nanoestructura	 coincida	 con	 la	 de	








del	 modo	 óptico,	 !!"#.	 El	 valor	 de	 este	 término	 decae	 rápidamente	 cuando	 !!" ≠!!"#.	Así,	es	necesario	que	!!"	coincida	con	la	!!"#	del	modo	óptico.	En	este	sentido	
se	han	desarrollado	técnicas	que	permiten	sintonizar	mediante	parámetros	externos	la	
posición	espectral	del	modo	fotónico	de	la	cavidad	para	lograr	la	condición	de	máximo	
acoplamiento.	 El	 rango	 de	 sintonización	 máximo	 de	 estos	 métodos	 es	
aproximadamente	de	∼10nm,	por	lo	que	la	distancia	espectral	entre	la	emisión	del	QD	
y	el	modo	fotónico	debe	ser	menor	que	este	valor.	
Los	 requisitos	 impuestos	 por	 esta	 nueva	 clase	 de	 dispositivos	 basados	 en	
nanoestructuras	 individuales	 como	 elemento	 activo	 muestran	 la	 necesidad	 de	
desarrollar	 procesos	 de	 fabricación	 de	 QDs	 con	 un	 alto	 control	 de	 su	 lugar	 de	
formación	 y	 de	 sus	 propiedades	 ópticas.	 Esta	 necesidad	 constituye	 la	motivación	 de	
este	trabajo	de	tesis.	El	crecimiento	de	QDs	sobre	sustratos	grabados	se	ha	constituido	
como	 la	 principal	 estrategia	 de	 fabricación	 de	 QDs	 con	 control	 en	 su	 lugar	 de	
formación	[31].	El	establecimiento	de	procesos	de	fabricación	de	QDs	con	control	en	
posición	 [30,47]	 altamente	 reproducibles	 permitirá	 abordar	 la	 integración	 a	 nivel	









El	objetivo	de	este	 trabajo	de	 tesis	es	el	desarrollo	de	procesos	 tecnológicos	para	 la	
obtención	 de	 puntos	 cuánticos	 de	 InAs	 individuales	 con	 control	 en	 su	 lugar	 de	
formación,	 alta	 reproducibilidad	 y	 propiedades	 ópticas	 adecuadas	 para	 su	 posible	
aplicación	en	dispositivos	optoelectrónicos	avanzados.	En	este	trabajo	se	hace	uso	de	




-	 En	 el	Capítulo	 2	 se	 presentan	 las	 técnicas	 experimentales	 utilizadas	 en	 el	 trabajo:	
epitaxia	 por	 haces	 moleculares	 (MBE)	 como	 técnica	 de	 crecimiento	 epitaxial,	
microscopia	de	fuerzas	atómicas	(AFM)	como	técnica	litográfica	para	la	fabricación	de	
los	 sustratos	 grabados	 y	 técnica	 de	 caracterización	morfológica,	 y	 fotoluminiscencia	
(PL)	para	el	estudio	de	las	propiedades	ópticas	de	las	nanoestructuras	fabricadas.	
-	 En	 el	 Capítulo	 3	 se	 presentan	 los	 resultados	 experimentales	 correspondientes	 al	




oxidación	 local	 por	 AFM	 (1.8.a),	 la	 preparación	 de	 estos	 sustratos	 para	 su	 posterior	


















basada	 en	 la	 utilización	 de	 la	 técnica	 de	 oxidación	 local	 por	 AFM	 y	 el	 recrecimiento	
epitaxial	por	MBE	de	estructuras	fotónicas	previamente	fabricadas.	Esta	estrategia	de	




(1.9.a).	A	 continuación	 se	 fabrican	microcavidades	ópticas	de	 cristal	 fotónico	 (1.9.b).	
Sobre	las	microcavidades	fabricadas	se	emplea	la	litografía	de	oxidación	local	por	AFM	
(1.9.c)	para	 imponer	el	 lugar	de	formación	un	QD	de	InAs	en	la	posición	óptima	para	







microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	 fotónico	 estudiada	 en	 este	 trabajo	 de	 tesis.	 Se	 muestra	
esquematicamente	 la	 epitaxia	 inicial	 de	 partida	 (a),	 sobre	 la	 que	 se	 fabrican	microcavidades	
ópticas	 de	 cristal	 fotónico	 (b),	 la	 etapa	 de	 litografía	 de	 oxidación	 local	 AFM	 (c)	 en	 que	 se	
definen	 la	 posiciones	 de	 formación	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 y	 el	 recrecimiento	 epitaxial	 de	 la	
estructura	(d).	
Las	 estructuras	 prefabricadas	 son	 completadas	 en	 un	 proceso	 de	 recrecimiento	
epitaxial	MBE	 (1.9.d),	 integrando	un	SCQD	de	 InAs	en	 la	posición	óptima	predefinida	
por	la	oxidación	local	por	AFM.	Este	proceso	tiene	como	fin	la	integración	determinista	
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En	 primer	 lugar,	 se	 presenta	 la	 técnica	 de	 epitaxia	 por	 haces	 moleculares	 (MBE,	
molecular	 beam	 epitaxy),	 empleada	 en	 el	 crecimiento	 de	 todas	 las	 muestras	






mediante	 difracción	 de	 electrones	 reflejados	 de	 alta	 energía	 (RHEED,	 reflection	 high	
energy	 electron	 difraction)	 y	 los	 procedimientos	 de	 calibrado	 utilizados	 para	
determinar	la	velocidad	de	crecimiento	de	Ga	(rg(Ga)),	la	velocidad	de	crecimiento	de	
In	(rg(In)),	el	flujo	de	As	(Feq(As))	y	la	temperatura	del	sustrato	(TS).	
A	 continuación,	 se	 presenta	 la	microscopía	 de	 fuerzas	 atómicas	 (AFM,	 atomic	 force	
microscopy),	 técnica	 que	 se	 ha	 empleado	 en	 este	 trabajo	 de	 tesis	 tanto	 en	 la	
fabricación	de	los	sustratos	grabados	utilizados	para	el	crecimiento	de	nanoestructuras	
con	 control	 en	 posición	 como	 para	 la	 caracterización	 morfológica	 de	 las	 muestras	
fabricadas.	Se	introducen	los	conceptos	básicos	de	la	microscopía	de	fuerzas	atómicas,	
los	 principales	 modos	 de	 operación	 y	 la	 técnica	 de	 litografía	 de	 oxidación	 local.	 Se	
incluye	una	descripción	del	sistema	AFM	utilizado	en	este	trabajo.	
La	 sección	 final	 de	 este	 capítulo	 presenta	 las	 técnicas	 de	 caracterización	 óptica	 por	
fotoluminiscencia	 (PL,	 photoluminiscence).	 Se	 presenta	 la	 técnica	 de	
microfotoluminiscencia	 (μPL)	 confocal,	 que	 nos	 permite	 estudiar	 las	 propiedades	






fabricación	 que	 dan	 acceso	 a	 las	 escalas	 donde	 nuevos	 fenómenos	 físicos	 cobran	
relevancia.	 En	 el	 caso	 del	 crecimiento	 cristalino	 de	 materiales	 semiconductores,	 la	
epitaxia	por	haces	moleculares	(MBE,	molecular	beam	epitaxy)	permite	el	crecimiento	
de	 capas	 cristalinas	 con	 control	 del	 espesor	 a	 nivel	 de	 la	 monocapa	 atómica	 (ML,	






Y.	 Cho	 [1].	 La	 interacción	 de	 haces	 moleculares	 o	 atómicos	 con	 la	 superficie	 de	 un	
sustrato	 en	 un	 entorno	 de	 ultra	 alto	 vacío	 (UHV,	 ultra	 high	 vacuum)	 permite	 el	




dimensiones	 de	 la	 cámara	 de	 vacío,	 concretamente	 la	 dimensión	 relevante	 en	 un	




Desde	su	desarrollo	 inicial,	 la	técnica	MBE	ha	impulsado	la	 investigación	en	el	campo	
de	los	semiconductores	y	el	desarrollo	de	dispositivos	optoelectrónicos	[3].	Hoy	en	día	
es	 usada	 en	 el	 crecimiento	 de	 semiconductores	 elementales	 del	 grupo	 IV	 (Si,	 Ge)	 y	
semiconductores	 compuestos	 III-V	 (GaAs,	AlAs,	 InAs,	GaP,	AlP,	 InP,	GaSb,	AlSb,	 InSb,	
GaN,	AlN,	InN)	y	II-VI	(ZnSe,	ZnTe,	CdSe,	CdTe)	entre	otros	materiales.		
El	 crecimiento	 mediante	 MBE	 de	 materiales	 semiconductores	 III-V,	 familia	 a	 la	 que	




elemento	V.	 Por	 esto	deben	emplearse	 células	de	efusión	 independientes	para	 cada	
elemento	 (III:	 Ga,	 In	 o	 Al	 y	 V:	 As,	 P	 o	 Sb)	 y	 se	 debe	 cumplir	 la	 condición	 TV<TS<TIII,	
donde	 TS,	 TIII	 y	 TV	 se	 refieren	 respectivamente	 a	 la	 temperatura	 del	 sustrato,	 de	 la	













posible	 fabricar	 estructuras	 de	 alta	 calidad	 cristalina	 con	 perfiles	 de	 composición	 y	
dopado	bien	definidos	 [5,6].	El	 crecimiento	MBE	se	 lleva	a	cabo	a	baja	velocidad	 (rg,	
growth	rate),	habitualmente	en	el	rango	rg=0.01-1ML/s	por	lo	que	tiempo	de	apertura	









presentes	 en	 el	 gas	 residual	 [6].	 El	 mantenimiento	 del	 reactor	 MBE	 es	 crítico	 para	
mantener	baja	 la	 presión	de	 gas	 residual	 (<10-10Torr)	 y	 evitar	 que	especies	 reactivas	
que	 pueden	 incorporase	 en	 las	 capas	 epitaxiales	 formen	 parte	 del	 gas	 residual.	 Por	
último,	una	característica	fundamental	del	crecimiento	MBE	es	la	posibilidad	de	utilizar	
técnicas	 de	 caracterización	 in	 situ.	 De	 este	 modo	 el	 crecimiento	 puede	 ser	
monitorizado	en	tiempo	real	permitiendo	el	estudio	de	los	procesos	de	crecimiento	y,	
por	 tanto,	 el	 ajuste	de	 los	parámetros	de	 crecimiento.	Particularmente	 la	 técnica	de	
difracción	 de	 electrones	 reflejados	 de	 alta	 energía	 en	 incidencia	 rasante	 (RHEED,	
reflection	high	energy	electron	diffraction)	está	estrechamente	ligada	al	desarrollo	de	






Figura	 2.1	 Esquema	 del	 interior	 de	 un	 reactor	 MBE	 durante	 el	 crecimiento	 epitaxial	 de	 un	
semiconductor	compuesto	III-V.	Se	muestran	las	células	de	efusión	de	los	elementos	del	grupo	
III,	 grupo	V	 y	 dopantes,	 con	 los	 filamentos	 de	 caldeo,	 termopares	 y	 pantallas.	 El	 sustrato	 se	






del	 haz.	 El	 sustrato	 se	 calienta	 en	 un	 horno	 con	 un	 filamento	 de	 caldeo.	 El	 horno	 y	
todas	las	células	cuentan	con	termopares	para	la	medida	de	temperatura.	El	esquema	
incluye	 el	 sistema	 RHEED	 como	 técnica	 de	 caracterización	 in	 situ,	 con	 un	 cañón	 de	
electrones	que	genera	un	haz	de	electrones	de	alta	energía	que	incide	casi	rasante	en	
la	 superficie	de	 la	muestra	en	 crecimiento	 y	una	pantalla	 fosforescente	que	permite	
observar	el	patrón	de	difracción	de	la	superficie	de	la	muestra.	
2.1.2. Laboratorio	de	epitaxia	por	haces	moleculares	en	IMM-CSIC	












y	 MBE3.	 Consta	 de	 dos	 reactores	 de	 crecimiento,	 precámaras	 para	 cada	 reactor	 y	
esclusas	para	 la	carga	de	muestras	sin	necesidad	de	romper	vacío	en	el	 reactor.	Una	
cámara	 intermedia	 conecta	 ambos	 sistemas	 y	 permite	 el	 intercambio	 en	 vacío	 de	
muestras	entre	los	dos	reactores.	Todas	las	cámaras	se	conectan	con	compuertas	que	
permiten	aislar	cada	cámara.	
Los	 reactores	 están	 equipados	 con	 bombas	 iónicas,	 paneles	 criogénicos	 para	 LN2	 y	
equipos	de	sublimación	de	 filamentos	de	Ti,	que	permiten	alcanzar	con	refrigeración	
de	LN2	una	presión	base	en	el	rango	10-10	Torr.	Las	precámaras	cuentan	con	bombas	
iónicas	 independientes.	 La	 transferencia	 de	 muestras	 al	 reactor	 se	 realiza	 en	 la	
precámara	de	cada	reactor	mediante	una	barra	de	transferencia	acoplada	al	horno	y	la	
precámara	 permanece	 conectada	 al	 reactor	 durante	 el	 crecimiento	 epitaxial.	 La	
esclusa	para	la	carga	de	muestras	cuenta	con	una	bomba	turbomolecular	y	rotatoria.	









dopantes:	Si	 (tipo	n)	y	Be	 (tipo	p);	y	un	cracker	de	H2.	Todas	 las	células	cuentan	con	
termopares	 que	 nos	 permiten	 conocer	 su	 temperatura.	 Un	 sistema	 de	 control	
(software+hardware	 Epimax	 [8])	 permite	 ajustar	 las	 temperaturas	 de	 las	 células	 de	
efusión	 y	 el	 horno	 al	 valor	 deseado	 y	 controlar	 de	 forma	 programada	 la	 apertura	 y	
cierre	de	las	pantallas,	que	son	controladas	con	actuadores	neumáticos	que	permiten	
un	 tiempo	 de	 apertura	 y	 cierre	 de	~0.1s.	 Un	 manómetro	 móvil	 tipo	 Bayard-Alpert	
















Con	una	alta	 intensidad	de	corriente	circulando	por	este	 filamento	 (I≈7A)	 se	 logra	 la	
ruptura	térmica	(cracking)	de	As4	en	As2,	mientras	que	con	baja	intensidad	de	corriente	
(I≈2A)	 actúa	 impidiendo	 la	 condensación	 de	 material	 en	 la	 boca	 de	 la	 célula,	 sin	
disociar	los	tetrámeros.	Así,	la	célula	de	As	permite	trabajar	con	flujos	de	As2	y	As4.	La	
célula	de	Sb,	no	empleada	en	este	trabajo	de	tesis,	es	un	diseño	especial	para	reducir	
la	condensación	de	Sb	en	 la	boca	de	 la	célula	 [9].	Está	equipada	con	un	cracker	para	
poder	trabajar	con	dímeros	Sb2	o	tetrámeros	Sb4.	
El	 horno	 para	 el	 caldeo	 del	 sustrato	 está	 acoplado	 a	 la	 barra	 de	 transferencia	 de	
muestras.	El	control	de	temperatura	y	potencia	de	caldeo	en	el	horno	es	análogo	al	de	
las	células	de	efusión.	
El	 equipo	MBE2	 también	 cuenta	 con	un	cracker	 de	H2,	 empleado	en	este	 trabajo	de	
tesis	para	 la	eliminación	del	óxido	superficial	en	 los	sustratos	grabados.	El	cracker	ha	





de	 desorción	 térmica	 convencional	 (TS=600ºC))	 mediante	 la	 reducción	 de	 especies	
constituyentes	del	óxido	 superficial	 a	 especies	 con	menor	 temperatura	de	desorción	
[10].	
La	 cámara	 de	 crecimiento	 está	 equipada	 con	 un	 sistema	 RHEED	 con	 un	 cañón	 de	
electrones	de	10kV.	Un	 sistema	de	video	captura	 la	 imagen	del	patrón	de	difracción	




software	 propio	 desarrollado	 por	 el	 Dr.	 David	 Fuster,	 miembro	 del	 grupo	 MBE	 del	
IMM-CSIC.	Una	ventana	permite	acceder	ópticamente	a	la	superficie	de	la	muestra	en	
crecimiento	 para	 la	 implementación	 de	 técnicas	 ópticas	 de	 caracterización	 in	 situ,	
como	reflectancia	diferencial	[11,12],	medidas	de	deflexión	para	estudios	in	situ	de	la	
evolución	 de	 la	 tensión	 acumulada	 durante	 el	 crecimiento	 epitaxial	 de	 sistemas	
heteroepitaxiales	 [13,14]	 o	medidas	 de	 dispersión	 de	 luz	 (LLS,	 laser	 light	 scattering)	
para	conocer	in	situ	la	evolución	de	la	morfología	del	frente	de	crecimiento	[14].	
2.1.3. Cinética	de	crecimiento	de	GaAs(001)	por	MBE	
A	 continuación	 describiremos	 brevemente	 la	 cinética	 de	 crecimiento	 de	 GaAs(001)	
mediante	MBE	 dado	 que	 es	 el	 sustrato	 epitaxial	 empleado	 en	 este	 trabajo	 de	 tesis.	
Este	 material	 fue	 el	 primer	 compuesto	 crecido	 mediante	 MBE	 [7,15]	 y	 ha	 sido	
ampliamente	estudiado	[16,17].	La	estructura	cristalina	de	GaAs	es	una	red	tipo	zinc-
blenda	que	 consiste	en	dos	 redes	 cúbicas	 centradas	en	 las	 caras	 (FCC,	 face	 centered	
cubic)	 interpenetradas	 y	 desplazadas	 una	 respecto	 a	 la	 otra	 (¼,¼,¼)a,	 donde	 a	 es	 el	
parámetro	de	 red	 [18].	Cada	 red	FCC	está	ocupada	bien	por	átomos	de	Ga	bien	por	
átomos	de	As.	En	la	orientación	(001)	presenta	planos	alternos	de	Ga	y	As.	
El	crecimiento	epitaxial	en	MBE	tiene	lugar	en	la	superficie	del	sustrato	a	partir	de	las	
especies	 atómicas	 y	 moleculares	 generadas	 en	 las	 células	 de	 efusión.	 Diversos	
procesos	 cinéticos	 están	 involucrados	 en	 el	 crecimiento	MBE	 [9,19].	 Entre	 ellos,	 los	
más	importantes	son:		





La	 Figura	 2.3	 muestra	 el	 modelo	 establecido	 para	 la	 cinética	 de	 crecimiento	 de	
GaAs(001)	 a	 partir	 de	 los	 experimentos	 de	 espectroscopia	 de	 haces	 modulados	




convencionales	 de	 crecimiento,	 en	 exceso	 de	 As,	 los	 átomos	 de	 Ga	 presentan	 un	
coeficiente	 de	 incorporación	 igual	 a	 la	 unidad	 hasta	 una	 temperatura	 TS=620ºC.	 Las	
moléculas	de	As4	alcanzan	 la	 superficie	y	 forman	un	estado	precursor	móvil	 con	una	
baja	 energía	 de	migración.	 La	 incorporación	 de	 átomos	 de	 As	 a	 la	 red	 requiere	 una	
reacción	de	segundo	orden	con	dos	pares	de	átomos	de	Ga;	dos	moléculas	de	As4	se	
disocian	en	cuatro	moléculas	As2,	dos	de	ellas	reaccionan	con	los	dos	pares	de	átomos	
de	 Ga	 incorporándose	 a	 la	 capa	 epitaxial	 y	 las	 dos	 restantes	 reaccionan	 entre	 sí	
formando	una	nueva	molécula	As4	que	es	desorbida	de	la	superficie	[16].	
	
Figura	2.3	Representación	esquemática	de	 la	 cinética	de	 crecimiento	de	GaAs(001)	por	MBE	
con	Ga	y	As4,	según	el	modelo	de	Foxon	y	Joyce.	Figura	adaptada	de	la	referencia	[16].	
Los	 procesos	 cinéticos	 involucrados	 en	 el	 crecimiento	 epitaxial	 tienen	 lugar	 en	 la	
superficie	 del	 sustrato.	 Las	 capas	 superficiales	 se	 reorganizan	 respecto	 al	
ordenamiento	 cristalino	 que	 presenta	 el	 material	 masivo	 (bulk)	 originando	 una	
reconstrucción	superficial.	La	reconstrucción	superficial	es	 la	estructura	que	minimiza	




los	 parámetros	 de	 crecimiento	 empleados	 en	 este	 trabajo	 son	 GaAs(001)-(2x4)	 y	
GaAs(001)-c(4x4).	Son	reconstrucciones	estabilizadas	en	As,	con	un	recubrimiento	de	
hasta	0.75	ML	de	As	en	el	caso	(2x4)	y	de	hasta	1.75	ML	de	As	en	el	caso	c(4x4)	[23]-













ligada	 al	 crecimiento	 MBE	 desde	 sus	 inicios	 [7].	 Es	 una	 técnica	 que	 proporciona	
información	en	tiempo	real	del	estado	de	 la	superficie	y	del	crecimiento	epitaxial	sin	
interferir	 con	 los	 haces	 moleculares.	 Un	 sistema	 de	 RHEED	 consta	 de	 un	 cañón	 de	
electrones	de	alta	energía	(en	el	rango	10-50kV)	que	genera	un	haz	de	electrones	que	
incide	 en	 la	 superficie	 de	 la	 muestra	 de	 forma	 casi	 rasante	 (bajo	 un	 ángulo	 de	
incidencia	 en	 el	 rango	 0-3º).	 Los	 electrones	 son	 difractados	 por	 los	 átomos	 en	 la	
superficie	generando	un	patrón	de	difracción	característico	que	puede	ser	observado	
en	una	pantalla	fosforescente.	Un	ángulo	de	incidencia	bajo	implica	que	los	electrones	
no	 penetran	 en	 el	 material	 más	 que	 algunas	 capas	 atómicas	 de	 modo	 que	 la	
información	obtenida	corresponde	al	estado	de	la	superficie	de	la	muestra.	Un	sistema	
de	 video	 captura	 la	 imagen	 para	 su	 análisis.	 La	 Figura	 2.5	 presenta	 la	 construcción	







de	 los	 electrones	 incidentes	 !! = 2!/!!,	marca	 los	máximos	de	difracción.	 En	esos	
puntos	 se	 satisface	 la	 condición	 ! − !! = !,	 donde	 !	 es	 el	 vector	 de	 onda	 de	 los	
electrones	 dispersados	 y	!	 es	 un	 vector	 arbitrario	 de	 la	 red	 reciproca,	 y	 se	 cumple	! = !!  [26,27].	Esta	condición	se	cumple	en	un	conjunto	de	puntos	distribuidos	en	
un	semicírculo	sobre	 la	esfera	de	Ewald.	En	 la	práctica	 los	patrones	presentan	barras	
de	 cierto	 grosor,	 no	 exactamente	 puntos,	 que	 son	 resultado	 de	 que	 los	 electrones	






la	 barras	 de	 la	 red	 reciproca.	 Figura	 tomada	 de	 la	memoria	 de	 tesis	 doctoral	 del	 Dr.	 Javier	
Martín	Sánchez	[28],	a	partir	de	la	referencia	[27].	
La	técnica	RHEED	proporciona	información	muy	útil	en	la	preparación	de	los	sustratos	
y	 en	 el	 crecimiento	 de	 las	 capas	 epitaxiales.	 Por	 un	 lado	 permite	 identificar	 la	
reconstrucción	superficial	del	sustrato	dado	que	cada	reconstrucción	tiene	asociado	un	
patrón	de	difracción	RHEED	característico.	Además,	como	veremos	más	adelante,	 las	
transiciones	 entre	 diferentes	 reconstrucciones	 superficiales,	 bajo	 condiciones	
controladas,	son	un	buen	punto	de	referencia	para	el	calibrado	de	temperatura	de	la	




mediante	 las	 oscilaciones	 del	 haz	 especular	 del	 patrón	 de	 difracción	 RHEED,	 es	 una	
herramienta	 fundamental	 en	 el	 calibrado	 de	 un	 sistema	 de	MBE	 [29].	 La	 Figura	 2.6	
presenta	 esquemáticamente	 el	 método	 de	 medida	 de	 velocidad	 de	 crecimiento.	
Partiendo	de	una	superficie	de	sustrato	plano	se	observa	un	máximo	de	intensidad	del	
haz	 especular.	 A	 medida	 que	 se	 crece	 material,	 la	 intensidad	 del	 haz	 especular	
disminuye,	 asociado	 a	 la	 formación	 de	 islas	 bidimensionales	 en	 la	 superficie	 que	
dispersan	el	haz	especular.	La	 intensidad	alcanza	un	mínimo	con	 la	máxima	densidad	
de	 islas	bidimensionales,	aproximadamente	con	un	recubrimiento	de	 la	superficie	de	
0.5ML.	 A	 partir	 de	 este	 punto,	 la	 intensidad	 del	 haz	 especular	 aumenta	 con	 el	
recubrimiento	hasta	 recuperar	 el	máximo	al	 completar	 1ML,	 en	que	 recuperamos	 la	
condición	inicial.	Así	la	intensidad	del	haz	especular	oscila	de	forma	periódica,	con	un	
periodo	de	oscilación	que	es	 igual	al	 tiempo	de	 formación	de	1ML.	En	 la	práctica,	 se	
observa	 un	 amortiguamiento	 de	 las	 oscilaciones	 que	 habitualmente	 se	 atribuye	 a	





Figura	 2.6	 Representación	 esquemática	 de	 la	 oscilación	 del	 haz	 especular	 del	 patrón	 de	
difracción	RHEED	en	el	crecimiento	epitaxial	de	1ML.	Estas	oscilaciones	constituyen	el	método	






En	 esta	 sección	 se	 presentan	 los	 procedimientos,	 habituales	 en	 el	 laboratorio	 de	
epitaxia	de	semiconductores	compuestos	III-V	en	IMM-CSIC,	que	se	han	empleado	en	
este	 trabajo	 de	 tesis	 para	 el	 calibrado	 de	 las	 velocidades	 de	 crecimiento	 rg	 y	 de	 la	
temperatura	de	sustrato	TS.	
2.1.5.1. Calibrado	de	la	velocidad	de	crecimiento	de	Ga	(rg(Ga))	
La	velocidad	de	crecimiento	de	Ga,	 rg(Ga),	 sobre	GaAs(001)	 se	calibra	monitorizando	
las	oscilaciones	RHEED	durante	el	crecimiento	de	GaAs	en	condiciones	de	crecimiento	
convencionales	 estabilizado	 en	 exceso	 de	 As.	 En	 estas	 condiciones	 el	 coeficiente	 de	




para	 una	 velocidad	 de	 crecimiento	 rg(Ga)=0.5ML/s	 con	 una	 presión	 de	 As4	
P(As4)=6.4·10-6Torr	 y	 temperatura	 de	 sustrato	 TS=570ºC,	 condiciones	 típicas	 para	 el	
calibrado	en	el	equipo	MBE2	(2.7.a).	Se	muestra	también	la	curva	de	calibración	de	la	
célula	 de	 Ga	 en	 el	 equipo	 MBE2	 del	 laboratorio	 IMM-CSIC	 (2.7.b).	 En	 un	 gráfico	
logarítmico	se	representa	la	velocidad	rg(Ga)	(expresada	en	ML/s)	frente	a	la	inversa	de	
la	temperatura	de	la	célula	TGa.	La	velocidad	de	crecimiento	es	proporcional	al	flujo	de	
elemento	 III,	 que	 depende	 exponencialmente	 de	 la	 inversa	 de	 la	 temperatura,	 de	










El	 crecimiento	 de	 InAs	 en	 sustratos	 GaAs(001)	 en	 una	 reconstrucción	 estable	 en	 As	
GaAs(001)-2x4	sigue	un	proceso	Stranski-Krastanov,	con	un	espesor	crítico	θc≈1.7ML	
[31].	 Esto	 impide	 calibrar	 la	 velocidad	 de	 crecimiento	 directamente	 a	 través	 de	 la	
medida	de	las	oscilaciones	RHEED	como	en	el	caso	de	Ga.	
Para	la	medida	de	bajas	velocidades	de	crecimiento	(rg(In)<0.1ML/s)	el	procedimiento	
empleado	 consiste	 en	 la	 medida	 del	 tiempo	 de	 crecimiento	 (tc)	 hasta	 alcanzar	 el	
espesor	crítico	(θc),	es	decir,	el	tiempo	correspondiente	a	la	transición	de	crecimiento	
2D-3D	 para	 la	 formación	 de	 QDs.	 Esta	 transición	 de	 crecimiento	 se	 monitoriza	









una	 superficie	 GaAs(001)-2x4	 (a)	 y	 patrón	 de	 difracción	 tridimensional	 observado	 tras	 la	
formación	de	QDs	(b).	Imagen	adaptada	de	la	tesis	doctoral	del	Dr.	Javier	Martín	Sánchez	[28].	
Para	 medidas	 de	 velocidades	 de	 crecimiento	 mayores	 (rg(In)>0.1ML/s)	 el	
procedimiento	consiste	en	 la	medida	de	 la	velocidad	de	crecimiento	de	una	aleación	
de	InGaAs	con	alto	contenido	de	Ga,	de	modo	que	el	espesor	crítico	de	formación	de	
QDs	 sea	 mayor	 y	 puedan	 observarse	 suficientes	 oscilaciones	 RHEED	 de	 forma	 clara	
para	 extraer	 el	 periodo	 de	 oscilación.	 La	 velocidad	 de	 crecimiento	 rg(In)	 puede	 ser	





La	medida	 de	 la	 tasa	 de	 incorporación	 de	 As	monitorizando	 las	 oscilaciones	 del	 haz	
especular	 del	 patrón	 RHEED	 requiere	 que	 el	 crecimiento	 esté	 limitado	 por	 la	
incorporación	del	elemento	V,	es	decir,	 tenga	 lugar	en	condiciones	de	exceso	de	Ga.	





de	 la	 temperatura	de	sustrato.	Para	alta	 temperatura	 la	velocidad	de	crecimiento	de	
GaAs,	limitado	por	la	incorporación	de	As,	decrece	marcadamente	con	la	temperatura.	
Esto	 sugiere	 que	 existe	 una	 desorción	 de	As,	 bien	 desde	 el	 estado	 precursor	 o	 bien	





crecimiento	 en	 función	 de	 la	 inversa	 de	 la	 temperatura	 de	 sustrato	 para	 diferentes	
presiones	 de	 trabajo	 de	 As4,	 mostrando	 los	 dos	 regímenes	 de	 comportamiento	
descritos.	 La	 Figura	 2.9.b	 presenta	 datos	 análogos	 correspondientes	 a	 medidas	
experimentales	realizadas	en	IMM-CSIC	en	el	equipo	MBE2.	
	
Figura	 2.9	 Velocidad	 de	 crecimiento	 de	 As	 en	 función	 de	 la	 temperatura	 de	 sustrato	 para	
diferentes	presiones	de	As4.	Datos	experimentales	extraídos	de	 la	 referencia	 [32]	 (a)	y	datos	
experimentales	obtenidos	en	IMM-CSIC	(b).	
Teniendo	en	 cuenta	el	 comportamiento	de	 la	 incorporación	de	As	descrito	podemos	
definir	el	 flujo	equivalente	de	As,	 Feq(As)	 (expresado	en	ML/s),	 como	 la	velocidad	de	
crecimiento	 de	GaAs	 limitada	 por	 la	 incorporación	 de	 As4	 en	 la	 región	 estable	 (baja	
temperatura).	Dado	que	este	valor	es	prácticamente	constante	en	un	rango	amplio	de	






En	 este	 trabajo,	 se	 ha	 seleccionado	 una	 temperatura	 de	 sustrato	 TS≈430ºC.	 Para	 la	
medida	 de	 flujos	 Feq(As)~2ML/s	 empleamos	 un	 flujo	 de	 Ga	 correspondiente	 a	





célula	de	As	que	 relacionan	el	 flujo	equivalente	de	As	 (Feq(As))	 con	 la	presión	de	As4	
(P(As4))	(2.10.b)	y	la	temperatura	de	la	célula	(TAs)	(2.10.c).	
	










de	 GaAs	 (001),	 estabilizado	 en	 exceso	 de	 As,	 la	 reconstrucción	 superficial	 es	 más	
estable	 frente	 a	 variaciones	 de	 flujo	 de	 As	 que	 frente	 a	 variaciones	 de	 temperatura	
[33].	Así,	fijando	un	valor	de	flujo	de	As	y	monitorizando	mediante	RHEED	el	cambio	de	
reconstrucción	 superficial,	 podremos	 establecer	 un	 punto	 de	 referencia	 de	 la	
temperatura	 real	 del	 sustrato,	 de	manera	 que	 es	 reproducible	 independientemente	
del	 reactor	MBE	 en	 el	 que	 estemos	 trabajando.	 El	 procedimiento	 consiste	 en	 bajar	
gradualmente	la	temperatura	del	sustrato	hasta	observar	un	cambio	de	reconstrucción	
superficial.	En	este	punto	pueden	relacionarse	la	temperatura	real	del	sustrato	con	los	
parámetros	 de	 control	 de	 nuestro	 sistema	 experimental	 (lectura	 del	 termopar	 o	
potencia	de	caldeo	del	horno).	
En	este	 trabajo	de	 tesis	 se	han	usado	 como	puntos	de	 referencia	de	 temperatura	 la	
transición	 en	 la	 superficie	 GaAs(001)	 desde	 la	 reconstrucción	 GaAs(001)-2x4	 a	
GaAs(001)-c(4x4),	 bajo	 un	 flujo	 equivalente	 de	 As	 Feq(As)=2ML/s,	 y	 la	 desorción	
térmica	 del	 óxido	 nativo	 en	 sustratos	 Epi-Ready™	 de	 GaAs(001).	 La	 transición	 de	
reconstrucción	 superficial,	 bajo	 las	 condiciones	 preestablecidas,	 tiene	 lugar	 a	 una	




este	 rango	 de	 temperatura	 se	 ha	 verificado	 monitorizando	 el	 cambio	 de	 la	





década	1980	a	partir	del	 trabajo	de	G.	Bining	 y	 colaboradores	 [37],	ha	evolucionado	
hasta	convertirse	en	la	actualidad	en	una	herramienta	fundamental	en	el	campo	de	la	
nanotecnología.	Permite	caracterizar	en	la	escala	manométrica	una	amplia	variedad	de	





imágenes	 topográficas,	 sino	 que	 permite	 obtener	 información	 de	 otras	 propiedades	
físicas	de	las	muestras	estudiadas	[40].	En	la	actualidad	esta	técnica	se	ha	establecido	
como	 una	 potente	 herramienta	 de	 nanofabricación	 y	 modificación	 de	 superficies	
[41,42].	
2.2.1. Descripción	de	la	técnica	
La	 técnica	 AFM	 pertenece	 a	 la	 familia	 de	 microscopías	 de	 sonda	 de	 barrido	 (SPM,	
scanning	probe	microscopy).	Permite	la	caracterización	de	la	superficie	de	una	muestra	
por	medio	 de	 su	 interacción	 con	 una	 punta	 de	 tamaño	 nanométrico.	 La	 Figura	 2.11	
muestra	esquemáticamente	el	principio	de	funcionamiento	de	un	sistema	de	AFM.	La	
punta	 se	 encuentra	 montada	 en	 el	 extremo	 de	 una	 micropalanca	 de	 modo	 que	 la	
interacción	 punta-muestra	 modifica	 la	 deflexión	 de	 la	 micropalanca.	 La	 muestra	 se	
mueve	 siguiendo	 un	movimiento	 de	 barrido	 X	 Y	 por	medio	 de	 un	piezo	 scanner.	 La	
deflexión	de	la	micropalanca	es	monitorizada	mediante	un	sistema	óptico	que	consta	
de	 un	 láser	 y	 un	 fotodiodo	 de	 cuatro	 cuadrantes.	 Un	 sistema	 electrónico	 de	
realimentación	gestiona	el	desplazamiento	vertical	Z	del	piezo	scanner	para	mantener	









de	 ellos,	 conocido	 como	 AFM	 en	 modo	 contacto	 [37],	 la	 punta	 se	 aproxima	 a	 la	
superficie	 hasta	 alcanzar	 el	 contacto	 mecánico	 y	 la	 micropalanca	 es	 deflectada.	 La	
deflexión	sufrida	por	la	palanca,	directamente	proporcional	a	la	fuerza	normal	ejercida	
(ley	 de	 Hooke),	 es	 el	 parámetro	 de	 realimentación	 utilizado.	 El	 sistema	 de	
realimentación	mantiene	constante	este	parámetro	en	un	valor	predefinido	(set-point)	




El	 segundo	 modo	 de	 trabajo	 se	 conoce	 como	 AFM	 en	 modo	 dinámico	 [44].	 La	
micropalanca	oscila	en	una	frecuencia	cercana	a	su	frecuencia	natural	de	resonancia.	
Al	 aproximar	 la	 punta	 a	 la	 superficie	 de	 la	muestra	 a	 estudiar,	 la	 interacción	 punta-
muestra	modifica	 el	 estado	 de	 oscilación	 de	 la	micropalanca.	 El	modelo	más	 simple	





!! = −!" −!!!! ! + !! cos!" + !! !           !! = !!	
En	esta	expresión	!	 representa	el	desplazamiento	vertical	de	 la	micropalanca	y	!,	!	
y !	son	la	masa,	el	factor	de	calidad	y	la	constante	de	fuerza	de	la	micropalanca. !!	es	
la	 frecuencia	 de	 oscilación	 natural	 de	 resonancia	 de	 la	 micropalanca.	 !! cos!"	
representa	la	fuerza	de	excitación	a	la	frecuencia	!	y	!! ! 	 las	fuerzas	de	interacción	
entre	 la	 punta	 y	 la	 superficie	 de	 la	 muestra.	 Cuando	 la	 punta	 está	 alejada	 de	 la	
superficie	de	la	muestra,	en	ausencia	de	fuerzas	de	interacción	(!! ! = 0),	la	ecuación	
de	 movimiento	 corresponde	 a	 un	 oscilador	 forzado	 amortiguado.	 En	 el	 estado	
estacionario	el	movimiento	de	la	micropalanca	! ! 	es	una	oscilación	de	amplitud	!	y	
frecuencia	!	con	un	desfase	!	con	respecto	a	la	fuerza	de	excitación:	! ! = ! · !"# !" − ! 	
! = !/!!!! − !! ! + !!!! !                 tan! =
!!!!!!! − !! 	
Cuando	 la	 punta	 entra	 en	 interacción	 con	 la	 superficie	 de	 la	muestra	 (!! ! ≠ 0)	 se	
modifica	 la	oscilación	de	 la	micropalanca.	En	una	aproximación	 lineal	de	 la	 fuerza	de	
interacción	(truncando	el	desarrollo	de	!! ! 	en	torno	a	la	posición	de	equilibrio	!! 	a	
primer	orden)	se	obtiene	una	frecuencia	de	resonancia	modificada	de	la	micropalanca	!!"":	
!! ! = !! !! + !!! !!" ! − !! = !! !! + !! ! − !!                !! = !!! !!" 	
!!"" =   ! − !!!  	
Se	 puede	 tomar	 la	 amplitud	 [45]	 o	 la	 frecuencia	 [46]	 como	 parámetro	 de	
realimentación	 para	 la	 obtención	 de	 imágenes	 en	 modo	 dinámico.	 Estos	 modos	 se	
conocen	 como	 AFM	 en	 modulación	 de	 amplitud	 (AM-AFM,	 amplitude	 modulation	
AFM)	 y	AFM	en	modulación	de	 frecuencia	 (FM-AFM,	 frequency	modulation	AFM).	 La	





herramienta	 útil	 también	 para	 estudiar	 muestras	 blandas	 sin	 dañarlas.	 Además	 se	
puede	trabajar	con	modos	vibracionales	adicionales	de	 la	micropalanca	para	obtener	
información	sobre	las	propiedades	físicas	de	las	muestras	estudiadas	[47].	
El	 estudio	 de	 la	 dinámica	 de	 la	 micropalanca	 ha	 demostrado	 la	 existencia	 de	 un	




la	 interacción	 punta-muestra	 [44,49].	 La	 rama	 de	 baja	 amplitud	 está	 dominada	 por	
fuerzas	 atractivas	 y	no	existe	 contacto	mecánico	en	el	 ciclo	de	oscilación.	 Esta	 rama	
establece	 un	 régimen	 de	 medida	 que	 minimiza	 la	 interacción	 punta	 muestra	 (non-




La	 Figura	 2.12	 presenta	 una	 curva	 experimental	 de	 la	 amplitud	 de	 oscilación	 de	 la	
micropalanca	 (A)	 normalizada	 a	 la	 amplitud	 libre	 de	 oscilación	 (A0)	 en	 función	 de	 la	
distancia	punta-muestra,	obtenida	en	el	sistema	AFM	utilizado	en	este	trabajo	de	tesis,	
en	 que	 se	 observa	 el	 comportamiento	 biestable	 descrito	 [28].	 Se	 representa	 la	
amplitud	 de	 oscilación	 normalizada	 (A/A0)	 medida	 cuando	 la	 punta	 se	 aproxima	 y	
luego	 se	 separa	 de	 la	 superficie	 de	 la	muestra.	 Se	 encuentra	 un	 salto	 abrupto	 en	 la	
amplitud	de	oscilación	(P),	que	marca	un	salto	entre	las	ramas	de	alta	y	baja	amplitud	y	
da	lugar	a	la	aparición	de	un	ciclo	de	histéresis	en	la	curva.	
La	 coexistencia	de	 las	 ramas	de	baja	y	alta	amplitud	depende	de	 las	propiedades	de	
muestra	 (elasticidad,	 fuerzas	 de	 adhesión,	 interacciones	 no	 conservativas)	 y	 de	 los	
parámetros	 de	 operación	 (amplitud	 de	 oscilación	 libre,	 constante	 de	 fuerza	 de	 la	
micropalanca).	Los	parámetros	de	medida	en	modo	dinámico	(amplitud	de	oscilación	
libre,	distancia	punta-muestra)	deben	ajustarse	para	evitar	la	región	de	coexistencia	de	













amplitud	 de	 oscilación	 (P).	 Figura	 adaptada	 de	 la	 memoria	 de	 tesis	 doctoral	 del	 Dr.	 Javier	
Martín-Sánchez	[28].	
Finalmente	 hay	 que	 señalar	 el	 papel	 de	 las	 micropalancas	 y	 puntas	 en	 las	 medidas	
AFM.	Las	dimensiones	de	 la	micropalanca	y	su	constante	elástica	 (relacionada	con	el	
modulo	 de	 Young	 del	 material	 en	 que	 está	 fabricada)	 determinan	 su	 frecuencia	 de	
resonancia.	 La	 punta	 interacciona	 directamente	 con	 la	muestra	 durante	 las	medidas	
AFM	 y	 su	 geometría	 limita	 la	 resolución	 de	 las	 imágenes.	 No	 será	 posible	 resolver	
lateralmente	 estructuras	 de	 menor	 tamaño	 que	 el	 radio	 de	 la	 punta	 ni	 ángulos	











se	 han	 desarrollado	 aplicaciones	 para	 la	 modificación	 de	 superficies	 empleando	 la	
punta	 de	 un	 microscopio	 AFM	 en	 materiales	 muy	 diversos.	 La	 modificación	 puede	
lograrse	 por	 medios	 mecánicos,	 térmicos,	 eléctricos,	 o	 procesos	 químicos	 [54].	 En	
todos	los	casos	la	modificación	se	realiza	a	escala	nanométrica,	según	las	dimensiones	
de	la	punta.	Entre	los	procesos	químicos	de	modificación	de	superficies	mediante	AFM	
se	 encuentra	 la	 oxidación	 local	 anódica.	 Esta	 técnica	 ha	 sido	 utilizada	 para	 la	
fabricación	de	sustratos	grabados	en	este	trabajo.	Permite	fabricar	motivos	de	tamaño	
nanométrico	mediante	 la	modificación	 directa	 de	 la	 superficie	 del	 sustrato,	 frente	 a	
otras	 técnicas	 litográficas	 empleadas	 en	 la	 fabricación	 de	 sustratos	 grabados	 	 que	
requieren	 el	 uso	 de	 resinas,	 como	 la	 litografía	 mediante	 haz	 de	 electrones	 (EBL,	 e-
beam	lithography)	o	la	litografía	de	nanoimpresión	(NIL,	nanoimprint	lithography).	
2.2.2.1. Litografía	de	oxidación	local	mediante	AFM	
La	 oxidación	 local	 anódica	 se	 ha	 establecido	 como	 un	 método	 de	 fabricación	 con	
resolución	 nanométrica	 en	 un	 amplio	 grupo	 de	 materiales	 [28,41].	 Su	 estudio	
comienza	en	1990	con	el	trabajo	de	J.	A.	Dagata	en	Si	empleando	puntas	STM	[55]	y	su	






en	un	microscopio	AFM.	El	principio	de	operación	de	 la	oxidación	 local	anódica	es	 la	












que	 tiene	 lugar	 la	 reacción	 de	 oxidación.	 En	 condiciones	 ambientales	 en	 que	 la	
humedad	relativa	no	es	nula,	existen	monocapas	de	agua	adsorbidas	tanto	en	la	punta	
como	 en	 la	 superficie	 de	 la	 muestra.	 Un	 menisco	 de	 agua	 puede	 formarse	
espontáneamente	 por	 capilaridad	 en	 medidas	 AFM	 en	 contacto,	 cuando	 existe	 un	
contacto	mecánico.	 Cuando	no	 se	 ha	 alcanzado	 el	 contacto	mecánico,	 como	en	una	
medida	 AM-AFM,	 la	 diferencia	 de	 potencial	 aplicada	 entre	 punta	 y	 muestra	 puede	
inducir	la	formación	del	menisco	de	agua.	El	campo	eléctrico	polariza	las	moléculas	de	
agua,	deforma	 las	monocapas	adsorbidas	en	punta	y	 superficie	de	 la	muestra	y,	una	
vez	 alcanzado	 un	 valor	 de	 campo	 umbral,	 se	 forma	 el	menisco	 de	 agua.	 El	 valor	 de	
campo	 eléctrico	 umbral	 depende	 fuertemente	 de	 la	 distancia	 punta-muestra	 y	 la	






de	 oxidación	 (2.14.c-d).	 Las	 reacciones	 de	 oxidación-reducción	 en	 el	 proceso	 de	
oxidación	para	un	material	genérico	M	son:	
M	+	nH2O	→MOn	+	2nH+	+	2ne-	 	 	 Reacción	anódica	(Muestra)	
Mn	+	2nH2O	+	2ne-→	nH2	+	2nOH-	+	M2n+	 	 Reacción	catódica	(Punta)	
En	 la	 técnica	 de	 oxidación	 local	 por	 AFM	 pueden	 distinguirse	 dos	 modos,	
correspondientes	a	los	modos	de	operación	AFM:	modo	contacto	y	modo	dinámico.	La	
primera	diferencia	entre	ambos	es	la	existencia	de	un	voltaje	umbral	para	la	formación	
del	menisco	 de	 agua	 en	modo	 dinámico.	 Las	 diferencias	 entre	 los	motivos	 de	 óxido	
generados	mediante	oxidación	local	en	contacto	y	no	contacto	han	sido	estudiados	por	
M.	 Tello	 et	 al.	 [56].	 Los	 resultados	 experimentales	 demuestran	 que	 la	 oxidación	 en	
modo	 dinámico	 permite	 obtener	 óxidos	 con	 una	 mayor	 altura	 y	 mayor	 relación	 de	
aspecto.	
La	 cinética	 del	 proceso	 de	 oxidación	 local	 es	 compleja	 [41]	 y	 ha	 sido	 objeto	 de	
investigación	por	parte	de	diferentes	grupos,	 fundamentalmente	en	el	 caso	de	Si.	 La	
descripción	del	proceso	de	oxidación	parte	del	modelo	clásico	de	Cabrera	y	Mott	para	
metales	 [57].	 En	 este	modelo	 se	 describe	 la	 oxidación	 anódica	 como	 un	 proceso	 de	
difusión	en	el	que	los	iones	oxígeno	tienen	que	alcanzar	la	intercara,	superando	unas	
ciertas	barreras	energéticas,	para	incorporase	en	el	metal.	
Sin	 embargo,	 diversos	 grupos	 comprobaron	 que	 los	 datos	 experimentales	 para	 la	
oxidación	 local	 anódica	 por	 AFM	 no	 eran	 correctamente	 explicados	 con	 la	 teoría	






a	 la	 intercara	óxido/semiconductor.	 La	 creación	de	una	 zona	de	 carga	espacial	 en	el	














micropalanca,	 el	 portachips	 en	 el	 que	 se	 montan	 los	 chips	 que	 contienen	 las	
micropalancas	 y	 los	 contactos	 eléctricos	 para	 la	 excitación	 de	 la	 micropalanca	 a	 su	
frecuencia	de	operación	y	la	aplicación	de	voltajes	a	la	punta.	El	sistema	óptico	para	la	
monitorización	del	movimiento	de	 la	micropalanca	 consiste	en	un	haz	 láser,	 prismas	
ópticos	y	un	fotodiodo	de	cuatro	segmentos.	El	láser	es	enfocado	en	el	extremo	de	la	
micropalanca,	 reflectado	 y	 colectado	 en	 el	 fotodiodo.	 Las	 diferencias	 de	 intensidad	
colectadas	 en	 los	 cuatro	 segmentos	 permiten	 determinar	 las	 desviaciones	 (normal	 y	
lateral)	respecto	a	la	posición	central	para	determinar	el	movimiento	de	la	punta.		
Unos	tornillos	micrométricos	permiten	mover	lateralmente	la	cabeza	AFM	para	situar	













-	 Base:	 Toda	 la	 estructura	 se	 sustenta	 sobre	 una	 base	 que	 cuenta	 con	 tornillos	 de	
desplazamiento	que	permiten	movimientos	de	hasta	19mm	en	dirección	X	y	26mm	en	
dirección	Y.	
-	 Mesa	 antivibraciones:	 El	 equipo	 se	 monta	 sobre	 una	 mesa	 antivibraciones	 para	




de	 barrido	 de	 la	 muestra.	 La	 electrónica	 cuenta	 con	 cuatro	 salidas	 frontales	 que	
permiten	monitorizar	diferentes	señales	de	operación	del	equipo	en	un	osciloscopio.	
-	Ordenador	de	control:	El	 software	WxSM	[62]	permite	controlar	 los	parámetros	de	
operación	 durante	 la	 realización	 de	 medidas	 AFM,	 las	 secuencias	 de	 litografía	 de	
oxidación	local	y	la	adquisición	de	imágenes.		
-	Montaje	óptico:	Un	brazo	articulado	con	un	microscopio	óptico	(con	aumentos	138x-
891x)	 y	 una	 cámara	 CCD	 conectada	 al	 ordenador	 de	 control	 permite	 visualizar	 la	
superficie	de	las	muestras	y	la	posición	de	la	micropalanca	durante	las	medidas	AFM.	
Las	micropalancas	usadas	en	este	 trabajo,	 tanto	para	 las	medidas	 topográficas	como	
para	la	litografía	de	oxidación	local,	son	micropalancas	comerciales	de	Si	Nanosensors	
PPP-NCH	 [63].	 Sus	 dimensiones	 son:	 longitud	 L=125μm,	 anchura	w=30μm	 y	 espesor	
d=4μm.	Su	constate	elástica	k=42N/m	y	su	frecuencia	de	resonancia	~330KHz.	Montan	
puntas	con	un	radio	nominal	de~7nm.	




La	 espectroscopia	 de	 fotoluminiscencia	 (PL,	 photoluminiscence)	 es	 una	 de	 las	




análisis	 de	 la	 luz	 emitida	 (luminiscencia)	 por	 un	 material	 excitado	 mediante	 luz,	








Los	 experimentos	 de	 PL	 proporcionan	 información	 sobre	 los	 niveles	 de	 energía	 de	
materiales	semiconductores	y	también	nanoestructuras.	En	general,	los	experimentos	
de	PL	proporcionan	 información	estadística	 sobre	 las	nanoestructuras	ya	que	el	área	
de	 excitación	 y	 colección	de	PL	 cubre	un	 gran	 conjunto	de	nanoestructuras.	 En	 este	
trabajo	de	 tesis	 se	estudia	el	 crecimiento	de	QDs	de	 InAs	con	control	en	su	 lugar	de	
formación	 para	 su	 posible	 aplicación	 en	 nuevos	 dispositivos	 optoelectrónicos	
avanzados.	 Estos	 dispositivos,	 como	 por	 ejemplo	 fuentes	 de	 fotones	 individuales,	
emplean	un	único	QD	como	elemento	activo.	Por	tanto,	el	 interés	en	este	trabajo	de	
tesis	 es	 el	 estudio	 de	 las	 propiedades	ópticas	 de	QDs	 a	 nivel	 individual.	 Para	 ello	 es	
necesario	realizar	experimentos	de	PL	con	alta	resolución	espacial	que	nos	den	acceso	
al	 estudio	 de	 una	 única	 nanoestructura.	 Habitualmente	 se	 emplea	 el	 término	
microfotoluminiscencia	(μPL,	microphotoluminiscence).	La	técnica	de	μPL	confocal,	que	
se	presenta	a	continuación,	es	 la	 técnica	empleada	en	este	 trabajo	para	el	estudio	a	
nivel	individual	de	las	propiedades	ópticas	de	las	nanoestructuras	fabricadas.	
2.3.1. Microfotoluminiscencia	(μPL)	confocal	
La	 técnica	 de	 μPL	 confocal	 hace	 uso	 de	 un	 montaje	 de	 microscopio	 confocal	 para	
poder	 acceder	 al	 estudio	 de	 las	 propiedades	 ópticas	 de	 una	 única	 nanoestructura,	






muestra	 con	 un	 bloqueador	 espacial	 puntual	 (pinhole)	 [66].	 En	 la	 Figura	 2.15	 se	
presenta	esquemáticamente	el	montaje	de	un	microscopio	confocal.	
	
Figura	 2.15	 Diagrama	 esquemático	 del	 montaje	 de	 un	 microscopio	 confocal,	 mostrando	 el	
principio	de	operación	y	el	efecto	de	seccionamiento	óptico.	
Esta	 configuración	 da	 lugar	 al	 término	 confocal,	 que	 surge	 de	 que	 las	 imágenes	
formadas	 a	 través	 del	 sistema	 óptico	 de	 la	 fuente	 puntual	 y	 el	 pinhole	 deben	
superponerse	en	el	objeto	para	detectar	 luz.	La	microscopía	confocal	proporciona	un	
aumento	de	 la	 resolución	 frente	 a	 la	microscopía	 óptica	 convencional.	 La	 resolución	















acopla	 a	 una	 fibra	 de	 entrada,	 es	 colimada	 y	 se	 focaliza	 mediante	 el	 objetivo	 de	
microscopio	en	la	muestra.	La	PL	es	colectada	por	el	mismo	objetivo	y	acoplada	a	una	




La	 caracterización	 óptica	 de	 las	 muestras	 fabricadas	 en	 este	 trabajo	 de	 tesis	 se	 ha	
realizado	 en	 el	 laboratorio	 de	 espectroscopia	 óptica	 para	 nanociencias	 de	 la	
Universidad	 de	 Valencia	 (UV),	 dirigido	 por	 el	 Prof.	 Juan	 Martínez	 Pastor	 y	 en	 el	
laboratorio	de	caracterización	óptica	en	IMM-CSIC,	dirigido	por	el	Dr.	Benito	Alén.		
La	 Figura	 2.16	 muestra	 esquemáticamente	 el	 montaje	 de	 μPL	 confocal	 en	 el	
laboratorio	 de	 caracterización	 óptica	 de	 IMM-CSIC.	 El	 microscopio	 se	 monta	 en	 un	
criostato	de	baja	vibración	 (Attocube	Attodry	1000)	que	permite	 realizar	medidas	en	
un	 rango	 de	 temperatura	 T=4-300K.	 Bobinas	 superconductoras	 en	 el	 interior	 del	
criostato	permiten	aplicar	campo	magnético	y	realizar	medidas	en	el	rango	B=0-9T.	Las	
muestras	a	estudiar	se	montan	en	un	stack	de	motores	piezoeléctricos	inerciales	X	Y	Z	








El	 brazo	 de	 colección	 monta	 un	 analizador	 de	 polarización	 que	 consta	 de	 un	
polarizador	Glan-Thompson	y	una	lámina	λ/2.	
Como	 fuente	 de	 excitación	 se	 emplean	 diodos	 láser	 (λ=785nm)	 operando	 en	modo	












de	 difracción	 intercambiables	 de	 600	 líneas/mm	 y	 1200	 líneas/mm,	 que	 permite	














a	 introducir	 brevemente	 las	 características	 de	 la	 emisión	 de	 QDs.	 La	 Figura	 2.17	
presenta	los	procesos	principales	involucrados	en	un	experimento	μPL	en	un	QD.	Pares	
electrón-hueco	 son	 fotogenerados	 en	 el	 material	 semiconductor	 matriz	 por	 la	
absorción	de	luz	(hνexc	>	Eg).	Estos	pares	relajan	el	exceso	de	energía	para	decaer	a	los	
estados	 de	 mínima	 energía	 disponibles,	 que	 corresponden	 a	 los	 niveles	 en	 la	
nanoestructura,	y	recombinan	emitiendo	un	fotón	(hνPL).	Los	experimentos	de	μPL	en	
QDs	revelan	información	sobre	los	niveles	de	energía,	que	puede	correlacionarse	con	
el	 potencial	 de	 confinamiento	 para	 los	 portadores	 en	 la	 nanoestructura	 y	 sus	
características	estructurales	[68].	
	
Figura	 2.17	 Diagrama	 de	 los	 procesos	 principales	 involucrados	 en	 un	 experimento	 de	
microfotoluminiscencia	μPL	en	un	punto	cuántico	QD.	
En	la	Figura	2.18	se	introducen	las	configuraciones	de	portadores	más	sencillas	en	un	

















con	 spin	 paralelos	 (J=2),	 se	 conocen	 como	 dark	 excitons,	 ya	 que	 la	 decaimiento	
radiativo	 es	 no	 permitido	 por	 las	 reglas	 de	 selección	 (conservación	 de	 momento	
angular	 con	 el	 fotón	 emitido).	 Las	 configuraciones	 de	 spin	 antiparalelo	 (J=1)	 son	
ópticamente	activas	y	se	conocen	como	brigth	exciton.	La	degeneración	de	los	estados	
brigth	exciton	 es	 rota	por	 interacción	de	 intercambio	electrón-hueco	en	QDs	que	no	
presentan	una	alta	simetría	(D2d	o	superior),	dando	lugar	a	una	diferencia	en	energía	




structure	 splitting)	 [73,74].	 Las	 líneas	 de	 emisión	 de	 los	 dos	 estados	 presentan	
polarizaciones	ortogonales.	
La	presencia	de	un	portador	extra	en	el	QD	da	lugar	a	nuevas	especies	excitónicas,	en	
las	 que	 se	modifica	 su	 energía	 respecto	 al	 excitón	neutro	debido	 a	 las	 interacciones	
coulombianas.	 Estas	 especies	 excitónicas	 se	 conocen	 como	 trión	 positivo	 (X+)	 si	 el	
portador	extra	es	un	hueco	o	trión	negativo	(X-)	si	el	portador	extra	es	un	electrón.	La	
recombinación	 del	 trión	 es	 análoga	 a	 la	 recombinación	 del	 excitón	 neutro	 pero	
dejando	un	portador	en	el	QD	tras	la	emisión	del	fotón.	
El	 estado	 ligado	 formado	 por	 dos	 electrones	 y	 dos	 huecos	 confinados	 en	 el	 QD	 se	
conoce	 como	 biexcitón	 neutro	 (XX).	 La	 recombinación	 radiativa	 de	 un	 par	 electrón-
hueco	en	el	biexcitón	se	produce	con	la	emisión	de	un	fotón	decayendo	a	un	estado	de	
excitón.	La	emisión	del	biexcitón	neutro	está	compuesta	por	dos	líneas	de	polarización	
ortogonal,	 que	 corresponden	 a	 los	 dos	 estados	 finales	 posibles	 (dos	 estados	 bright	
exciton).	 El	 decaimiento	 radiativo	 del	 biexcitón	 en	 un	QD	 puede	 ser	 empleado	 para	
generar	pares	de	 fotones	entrelazados	en	 la	cascada	radiativa	biexcitón-excitón	 [75].	
La	 generación	 de	 pares	 de	 fotones	 entrelazados	 en	 la	 cascada	 radiativa	 requiere	
reducir	 el	 desdoblamiento	 FSS	 a	 valores	 menores	 que	 la	 anchura	 radiativa	 de	 la	
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Capítulo	3. Crecimiento	 epitaxial	 de	 puntos	



















































con	 control	 en	 posición	 (SCQDs,	 site-controlled	 quantum	 dots)	 en	 sustratos	 de	
GaAs(001)	grabados	mediante	litografía	de	oxidación	local	AFM.	
En	 primer	 lugar	 se	 introducen	 el	 concepto	 de	 potencial	 químico	 superficial	 y	 los	
aspectos	 cinéticos	más	 relevantes	 en	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 en	 sustratos	
grabados	 y	 se	 presenta	 una	 revisión	 de	 los	 trabajos	 más	 relevantes	 de	 crecimiento	
mediante	MBE	de	SCQDs	de	InAs	en	sustratos	grabados	de	GaAs	fabricados	mediante	
diferentes	técnicas	litográficas.	A	lo	largo	de	las	siguientes	secciones	se	presentan	los	
resultados	 experimentales	 obtenidos	 en	 este	 trabajo	 de	 tesis.	 Se	 describe	 la	
fabricación	y	preparación	de	sustratos	grabados	de	GaAs(001)	mediante	 litografía	de	





3.1. Crecimiento	 epitaxial	 de	 puntos	 cuánticos	 de	 InAs	 en	 sustratos	
grabados	
El	 desarrollo	 y	 estudio	 de	 procesos	 de	 fabricación	 de	 puntos	 cuánticos	 de	 InAs	 con	
control	en	su	 lugar	de	 formación	 (SCQDs,	site-controlled	quantum	dots)	abordado	en	
este	 capítulo	 está	motivado	 por	 los	 requisitos	 de	 fabricación	 de	 nuevos	 dispositivos	
optoelectrónicos	en	los	que	una	única	nanoestructura	actúa	como	elemento	activo.	
Los	puntos	cuánticos	de	InAs	obtenidos	en	procesos	de	autoensamblado	tipo	Stranski-
Krastanov	 [1]	 (SAQDs,	 self-assembled	 quantum	 dots)	 presentan	 una	 alta	 calidad	
estructural	y	óptica	pero	presentan	una	importante	limitación	práctica	ya	que	su	lugar	
de	 formación	 no	 es	 conocido	 a	 priori.	 El	 uso	 de	 SAQDs	 ha	 permitido	 demostrar	
experimentalmente	nuevas	aplicaciones	tecnológicas	de	los	QDs	y	su	potencial	en	los	
campos	de	la	óptica	cuántica	y	la	información	cuántica	[2].	Por	ejemplo,	la	emisión	de	
fotones	 individuales	 ha	 sido	 demostrada	 experimentalmente	 empleando	 SAQDs	 de	
InAs	 tanto	 con	 bombeo	 óptico	 como	 con	 inyección	 eléctrica	 [3,4].	 Sin	 embargo	 el	
desarrollo	 de	 fuentes	 eficientes	 de	 fotones	 individuales	 basadas	 en	 un	 único	 QD	
requiere	 el	 acoplamiento	 de	 la	 emisión	 de	 un	 QD	 a	 un	 modo	 fotónico	 de	 una	
microcavidad	 óptica	 de	 alta	 calidad	 [5],	 para	 lo	 cual	 es	 necesario	 el	 solapamiento	
espacial	 y	 espectral	 de	 la	 emisión	 del	 QD	 con	 el	 modo	 fotónico.	 En	 cuanto	 al	





que	 se	 encuentran	 las	 nanoestructuras	 activas	mediante	 procesos	 de	 fabricación	 de	
SCQDs.	 El	 crecimiento	 epitaxial	 sobre	 sustratos	 grabados	 se	 ha	 establecido	 como	 la	
principal	estrategia	tecnológica	para	la	fabricación	de	puntos	cuánticos	con	control	en	
su	lugar	de	formación	(SCQDs)	[7].	
El	 uso	 de	 sustratos	 grabados	 impone	 importantes	 limitaciones	 prácticas	 en	 el	
crecimiento	 de	 QDs	 si	 se	 compara	 con	 la	 obtención	 de	 QDs	 por	 métodos	 de	




que	 utilizar	 técnicas	 litográficas	 de	 alta	 resolución.	 Estas	 técnicas	 litográficas	
habitualmente	 implican	 múltiples	 pasos	 tecnológicos	 que	 pueden	 introducir	
contaminación	 y	 defectos	 en	 la	 superficie	 del	 sustrato.	 En	 segundo	 lugar,	 como	 se	
explicara	 en	 detalle	 más	 adelante,	 las	 nanoestructuras	 crecidas	 sobre	 sustratos	
grabados	se	encuentran	próximas	a	la	intercara	de	recrecimiento	que	se	corresponde	
con	la	superficie	de	fabricación	del	grabado	que	además	ha	estado	expuesta	al	aire.	La	
presencia	 de	 defectos	 o	 contaminación	 degradará	 la	 eficiencia	 de	 emisión	 y	 las	




el	 campo	 de	 la	 información	 cuántica	 requieren	 una	 alta	 calidad	 óptica	 de	 las	
nanoestructuras	[2]	es	necesario	un	importante	esfuerzo	para	mejorar	las	propiedades	
ópticas	de	 los	SCQDs	obtenidos	en	sustratos	grabados.	 Junto	a	esto,	 los	procesos	de	




















Los	 procesos	 de	migración	 de	 los	 átomos	 sobre	 la	 superficie	 del	 sustrato	 durante	 el	
crecimiento	epitaxial	 están	 gobernados	por	 el	 potencial	 químico	 superficial	!	 [9-11],	
dando	lugar	a	un	flujo	neto	de	átomos	hacia	las	regiones	de	menor	potencial	químico.	
Puede	asumirse	que	la	variación	del	potencial	químico	es	directamente	proporcional	a	
la	curvatura	superficial	[12,13]:	 ! − !! = Ω ! ! !,! 	
En	esta	expresión	!!	es	el	potencial	químico	superficial	correspondiente	a	la	superficie	
plana,	Ω	es	el	volumen	atómico,	!	es	la	energía	libre	superficial	y	!	es	la	curvatura	local	
de	 la	 superficie.	 La	ecuación	de	Nernst-Einstein	define	 la	 velocidad	de	difusión	en	 la	
superficie	del	sustrato:	
! = − !!!!! !"!" = −!!Ω ! !!! !"!"	
En	esta	expresión,	!!	 es	el	 coeficiente	de	difusión	 superficial,	!!	 es	 la	 constante	de	
Boltzman	 y	 !	 la	 temperatura	 absoluta.	 ! es	 la	 longitud	 de	 arco	 a	 lo	 largo	 de	 la	
trayectoria	considerada.	Existirá	un	flujo	neto	de	material,	directamente	proporcional	
al	gradiente	de	la	curvatura,	hacia	las	regiones	de	menor	potencial	químico	(regiones	
cóncavas	 de	 la	 superficie,	 κ<0)	 desde	 las	 regiones	 de	 mayor	 potencial	 químico	
(regiones	 convexas	o	planas	de	 la	 superficie,	κ≥0).	 El	 uso	de	 sustratos	 grabados	 con	
agujeros	 de	 tamaño	 nanométrico	 explota	 la	 modulación	 del	 potencial	 químico	
superficial	 para	 guiar	 el	 crecimiento	 y	 conseguir	 la	 formación	de	nanoestructuras	de	
InAs	en	cada	uno	de	los	nanoagujeros	del	grabado.	El	 interior	de	cada	agujero	define	
un	 mínimo	 local	 del	 potencial	 químico	 superficial	 (asociado	 a	 la	 forma	 cóncava	 del	
agujero)	 por	 lo	 que	 tendrá	 lugar	 un	 flujo	 neto	 de	 material	 hacia	 su	 interior.	 Esto	
permitirá	 alcanzar	 el	 volumen	 crítico	 de	 InAs	 de	 nucleación	 tridimensional	 en	 el	
interior	 del	 agujero	 antes	 que	 en	 la	 superficie	 plana	 de	GaAs(001),	 dando	 lugar	 a	 la	






parámetro	 de	 red	 del	 InAs	 del	 7.2%	 con	 respecto	 al	 GaAs.	 Será	 necesario	 por	 tanto	
considerar	los	efectos	de	la	tensión	en	el	potencial	químico	superficial.	Se	puede	incluir	
un	término	adicional	en	la	expresión	del	potencial	químico	superficial	!	proporcional	a	
la	energía	de	deformación	E!	[11]:	!−!! = Ω ! ! !,! +  ΩE! !,! 	
B.	 Yang	 et	 al.	 propusieron	 la	 siguiente	 expresión	 de	E!	 para	 analizar	 el	 crecimiento	
selectivo	de	Ge	en	sustratos	grabados	de	Si	considerendo	los	efectos	de	una	capa	de	
mojado	tensionada	[11]:	
!! = −!2 !! ! !! − !! ! − !!! 	
En	 esta	 expresión	!	 es	 una	 constante	 elástica,	!	 es	 la	 curvatura	 superficial,	!!	 es	 la	
posición	de	la	superficie	superior	de	la	película	de	la	capa	tensionada,	!!	es	la	posición	
del	plano	neutral	de	la	capa	tensionada	y	!! 	es	la	deformación.	Mediante	este	modelo	
B.	 Yang	 et	 al.	 explicaron	 la	 formación	 de	 QDs	 de	 Ge	 en	 la	 zona	 superior	 (región	
convexa)	 de	 caballones	 (ridges)	 fabricados	 en	 sustratos	 grabados	 de	 Si	 y	 pudieron	
interpretar	 diferentes	 comportamientos	 observados	 en	 el	 crecimiento	 de	QDs	 sobre	
sustratos	grabados	en	el	 sistema	Ge/Si	en	 función	de	 la	presencia	o	no	de	una	capa	
tensionada.	 El	 balance	 entre	 la	 contribución	 asociada	 a	 la	 geometría	 del	 sustrato	
(curvatura)	 y	 la	 contribución	 de	 la	 tensión	 determinará	 en	 cada	 caso	 la	 región	
preferente	de	formación	de	QDs.	
La	 variación	 de	 la	 energía	 de	 deformación	 E!,	 relacionada	 directamente	 con	 las	
variaciones	 locales	 del	 parámetro	 de	 red,	 da	 lugar	 a	 una	 modulación	 del	 potencial	
químico	superficial	que	puede	ser	explotada	para	controlar	el	lugar	de	formación	QDs	
de	 InAs.	Omitiendo	el	 efecto	de	 la	 curvatura,	 la	 incorporación	de	 átomos	de	 In	 será	
favorable	en	 las	regiones	donde	el	parámetro	de	red	del	GaAs	esté	deformado	y	sea	
más	próximo	al	valor	del	parámetro	de	red	de	InAs	de	equilibrio.	
Este	 fenómeno	 permite	 explicar	 cómo	 es	 posible	 obtener	 el	 apilamiento	 vertical	 de	




proceso	 tipo	 Stranski-Krastanov	 el	 parámetro	 de	 red	 se	 relaja	 elásticamente	
aproximándose	gradualmente	al	parámetro	de	equilibrio	de	 InAs	en	 la	 superficie	del	
QD	[16].	En	 la	 fase	 inicial	de	recubrimiento	del	QD	con	GaAs	el	parámetro	de	red	de	
GaAs	 se	 deforma	 acoplándose	 al	 de	 la	 nanoestructura	 de	 InAs.	 Esta	 deformación	 se	




enterrados	 [10,14].	 El	 apilamiento	de	QDs	permite	 fabricar	 cristales	 tridimensionales	
de	QDs	empleando	un	sustrato	grabado	y	apilando	múltiples	capas	de	QDs	 [17,18]	o	
fabricar	moléculas	 verticales	de	QDs	 [19].	Además	el	 apilamiento	 vertical	 de	QDs	ha	
sido	 empleado	 en	 la	 fabricación	 de	 SCQDs	 como	 estrategia	 para	 incrementar	 la	
distancia	 entre	 las	 nanoestructuras	 activas	 y	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 para	
mejorar	 sus	 propiedades	 ópticas	 [20].	 En	 este	 trabajo	 de	 tesis	 emplearemos	 el	




para	 controlar	 el	 lugar	 de	 formación	 de	QDs	 de	 InAs,	 explotando	 las	modificaciones	
locales	del	potencial	químico	superficial	 introducidas	por	 la	geometría	de	los	motivos	
fabricados	en	la	superficie	del	sustrato.	Junto	a	ello,	para	poder	comprender	el	proceso	






existir	 defectos	 en	 la	 superficie	 que	 compitan	 con	 los	 motivos	 del	 grabado	 como	







no	 será	 el	 factor	 limitante	 para	 lograr	 una	 alta	 selectividad	 de	 nucleación	 en	 los	
motivos	 del	 sustrato	 grabado.	 Esto	 remarca	 la	 importancia	 de	 los	 procesos	 de	






Figura	 3.1	 Esquema	 de	 los	 escalones	 atómicos	 tipo	 A	 y	 escalones	 tipo	 B	 en	 la	 superficie	




los	 agujeros	 contiene	una	 alta	 densidad	de	 escalones	 atómicos	 y	 facetas	 de	 tamaño	
nanométrico,	cuya	reactividad	es	determinante	para	explicar	la	nucleación	selectiva	de	
InAs.	 Existen	 dos	 tipos	 de	 escalones	 atómicos	 en	 una	 superficie	 de	 GaAs(001)	
estabilizada	 en	 As:	 escalones	 tipo	 A,	 acabados	 en	 átomos	 de	 Ga	 y	 paralelos	 a	 la	






Las	facetas	tipo	A	(cuya	traza	en	 la	superficie	 (001)	es	paralela	a	 la	dirección	[110]	y	
contienen	esencialmente	escalones	terminados	en	Ga)	y	las	facetas	tipo	B	(cuya	traza	
en	 la	 superficie	 (001)	 es	 paralela	 a	 la	 dirección	 110 	 y	 contienen	 esencialmente	
escalones	 terminados	 en	 As)	 presentan	 diferente	 reactividad	 para	 los	 átomos	 en	
función	de	los	parámetros	de	crecimiento.	T.	Nishinaga	et	al.	han	estudiado	la	cinética	
de	incorporación	en	facetas	(111)A	y	(111)B	relativa	a	la	cinética	de	incorporación	en	la	
superficie	 GaAs(001).	 Han	 demostrando	 experimentalmente	 que	 el	 flujo	 de	material	
entre	 facetas	 durante	 el	 crecimiento	 depende	 de	 las	 condiciones	 de	 crecimiento	
[25,26].	 Así	 han	 determinado	 que,	 bajo	 determinadas	 condiciones	 de	 crecimiento,	
existe	 un	 flujo	 neto	 de	 átomos	 de	Ga	 desde	 la	 faceta	 (111)A	 a	 la	 superficie	 (001)	 y	
desde	la	superficie	GaAs(001)	a	la	faceta	(111)B	y	que	el	sentido	del	flujo	puede	llegar	
a	invertirse	variando	las	condiciones	de	crecimiento	[27].	
La	 alta	 densidad	 de	 escalones	 presentes	 en	 el	 interior	 de	 los	motivos	 grabados	 del	
sustrato	 y	 su	 reactividad	 bajo	 las	 condiciones	 de	 crecimiento	 empleadas	 para	 la	



















pueden	 emplearse	 para	 la	 fabricación	 de	 SCQDs	 con	 densidades	 en	 un	 rango	 muy	
amplio.	 Por	 ejemplo,	 se	 han	 fabricado	 SCQDs	 en	 patrones	 con	 periodicidades	 entre	
100nm	[29]	y	10μm	[30].	El	control	de	la	densidad	es	una	característica	diferenciadora	















se	 obtuvieron	 QDs	 de	 InAs	 ordenados	 en	 un	 área	 de	 1cm2	 con	 una	 dispersión	 de	
tamaño	 de	 aproximadamente	 10%.	 P.	 Alonso-González	 et	 al.	 han	 demostrado	 un	
proceso	 alternativo	 para	 obtener	 QDs	 de	 InAs	 ordenados	 empleando	 AAO	 [33].	 La	








La	 técnica	 litográfica	mediante	haces	de	 iones	 focalizados	 (FIB,	 focused	 ion	beam)	es	
una	 potente	 herramienta	 de	 nanofabricación	 y	 de	 modificación	 de	 superficies.	 La	
fabricación	de	sustratos	grabados	para	crecimiento	epitaxial	 requiere	 la	optimización	
de	 las	 dosis	 de	 iones	 y	 demás	parámetros	 de	 fabricación	debido	 a	 que	 los	 haces	 de	
iones	 de	 Ga	 empleados	 pueden	 introducir	 dañado	 en	 el	 material.	 Esta	 técnica	 de	
fabricación	ha	sido	empleada	en	la	Universidad	de	Bochum	[34]	y	en	la	Universidad	de	
Michigan	 [35].	 El	 apilamiento	 de	 múltiples	 capas	 de	 QDs	 y	 optimización	 de	 los	
parámetros	 FIB	 de	 fabricación	 del	 sustrato	 ha	 permitido	 alcanzar	 una	 tasa	 de	
ocupación	simple	cercana	al	100%	en	la	sexta	capa	de	SCQDs	apilados	con	un	espesor	
de	capa	espaciadora	de	GaAs	de	20nm	y	una	periodicidad	del	patrón	de	2μm	[36].	 J.	
Lee	 et	 al.	 han	 demostrado	 la	 emisión	 del	 estado	 fundamental	 de	 SCQDs	 de	 InAs	
obtenidos	 en	muestras	 con	múltiples	 capa	 de	QDs	 apiladas	 con	 un	 espesor	 de	 capa	
espaciadora	de	GaAs	de	45nm	[37,38].	
3.2.3. Litografía	por	nanoimpresión	(NIL)	
La	 técnica	 de	 litografía	 por	 nanoimpresión	 (NIL,	 nanoimprint	 lithography)	 es	 una	
técnica	de	bajo	coste	y	alta	resolución	que	puede	ser	aplicada	en	área	extensa.	Ha	sido	
aplicada	 a	 la	 fabricación	 de	 sustratos	 grabados	 de	 GaAs(001)	 para	 el	 crecimiento	
epitaxial	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 en	 el	 Centro	 de	 Investigación	 de	 Optoelectrónica	 de	 la	
Universidad	 de	 Tampere	 [39].	 T.	 Hakkarainen	 y	 colaboradores	 han	 demostrado	 el	
crecimiento	 de	 SCQDs	 ópticamente	 activos	 en	 patrones	 de	 líneas	 con	 diferentes	
orientaciones	 [40]	 y	patrones	de	nanoagujeros	 [41].	 El	 análisis	de	 los	 SCQDs	de	 InAs	
obtenidos	 en	 nanoagujeros,	 localizados	 a	 30nm	 de	 la	 intercara	 de	 recrecimiento,	
muestra	 nanoestructuras	 de	 alta	 calidad	 óptica	 [42].	 Han	 estudiado	 la	 influencia	 del	

















técnica	 litográfica	muy	versátil	 y	de	muy	alta	 resolución.	 La	principal	 limitación	es	 la	
dificultad	para	extender	esta	técnica	a	áreas	grandes	y	a	procesos	industriales.	
En	primer	 lugar	consideraremos	 los	 resultados	obtenidos	en	el	grupo	 liderado	por	el	
Prof.	 A.	 Forchel	 en	 la	 Universidad	 de	 Würzburg.	 Este	 equipo	 ha	 establecido	 el	
apilamiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 como	 una	 estrategia	 efectiva	 para	 incrementar	 la	
distancia	entre	la	intercara	de	recrecimiento	y	las	nanoestructuras	activas	y	mejorar	las	
propiedades	 ópticas	 de	 las	 nanoestructuras	 obtenidas.	 La	 periodicidad	 del	 patrón	
grabado	se	transfiere	a	un	frente	de	crecimiento	plano	mediante	el	uso	de	una	capa	
semilla	 de	 InAs	 que	 da	 lugar	 a	 una	 modulación	 de	 la	 tensión	 en	 el	 frente	 de	
crecimiento.	Han	abordado	el	estudio	de	la	formación	de	SCQDs	de	InAs	en	sustratos	
grabados	con	diferentes	periodicidades	de	patrón	y	han	valorado	el	papel	del	proceso	
de	 transferencia	 del	 grabado	 al	 sustrato	 (ataque	 seco	 RIE	 frente	 a	 ataque	 químico	
húmedo)	 [43].	 La	estrategia	de	 fabricación	desarrollada	ha	permitido	obtener	SCQDs	
con	 líneas	 de	 emisión	 estrechas,	 demostrando	 experimentalmente	 un	 valor	 de	
mediana	de	 anchura	espectral	 de	 línea	de	113μeV	 [44],	 y	 una	eficiencia	 cuántica	de	
(47±14)%	 [45].	 Han	 obtenido	 tasas	 de	 ocupación	 simple	 en	 el	 rango	 48.8-77.5%	 en	
función	de	 la	dosis	de	exposición	empleada	en	 la	 litografía	para	 la	 fabricación	de	 los	







El	 grupo	 liderado	 por	 el	 Prof.	 O.G.	 Schmidt	 ha	 estudiado	 el	 crecimiento	 de	 InAs	 en	
sustratos	 grabados	 de	 GaAs(001)	 con	 diferentes	 periodicidades	 y	 el	 apilamiento	 de	
múltiple	 capas	 de	 QDs	 para	 la	 fabricación	 de	 cristales	 tridimensionales	 de	 QDs	
[17,18,23].	 Han	 abordado	 el	 estudio	 de	 la	 formación	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 aislados	 en	
patrones	 con	 periodicidades	 de	 hasta	 10μm	 y	 el	 estudio	 de	 la	 luminiscencia	 de	 las	
nanoestructuras	 obtenidas	 [8,30].	 Empleando	 una	 capa	 semilla	 de	 nucleación	 y	
optimizando	 los	 procesos	 de	 preparación	 del	 sustrato	 grabado	 han	 logrado	 obtener	
SCQDs	de	 InAs	con	propiedades	ópticas	comparables	a	 las	de	SAQDs	en	 términos	de	










En	 el	 Laboratorio	 de	 Investigación	 Naval	 en	 Washington	 M.	 Yakes	 et	 al.	 han	
desarrollado	un	nuevo	diseño	de	sustratos	grabados	en	que	se	combinan	nanoagujeros	
y	líneas	[50].	Explotando	la	asimetría	del	proceso	de	crecimiento	de	GaAs	han	logrado	
incrementar	 el	 espesor	 de	 la	 capa	 buffer	 hasta	 90nm	 para	 obtener	 SCQDs	 con	 alta	
calidad	óptica,	demostrando	experimentalmente	un	valor	de	mediana	de	anchura	de	
línea	 de	 19μeV.	 El	 espaciado	 de	 las	 líneas	 del	 patrón	 es	 un	 parámetro	 crítico	 en	 la	
nucleación	de	InAs	en	los	nanoagujeros	y	permite	controlar	la	estadística	de	ocupación	
en	 los	 nanoagujeros.	 Para	 un	 espaciado	 óptimo	 de	 240nm	 se	 alcanza	 una	 tasa	 de	
ocupación	simple	del	70%.	Pese	a	 las	óptimas	propiedades	ópticas,	 la	 integración	de	
las	 nanoestructuras	 obtenidas	 en	 dispositivos	 puede	 presentar	 dificultades	 debido	 a	





Finalmente,	 podemos	 destacar	 el	 trabajo	 del	 grupo	 del	 Prof.	 E.	 Kapon	 en	 la	 Escuela	
Politécnica	 Federal	 de	 Lausana.	 Han	 desarrollado	 una	 estrategia	 de	 crecimiento	
mediante	MOCVD	de	SCQDs	de	InGaAs	en	sustratos	grabados	[51,52],	a	diferencia	del	
resto	de	trabajos	referidos	en	esta	sección	en	que	la	técnica	de	crecimiento	empleada	




emisión	de	 los	 SCQD	 fabricados	en	un	 rango	de	energías	 E≈1.33-1.43eV	 [52,53].	Un	
modelo	de	crecimiento	desarrollado	por	E.	Pelucchi	et	al.	muestra	cómo	los	procesos	
de	 migración,	 descomposición	 e	 incorporación	 de	 los	 precursores	 y	 los	 parámetros	
geométricos	del	grabado	permiten	controlar	la	energía	de	emisión	[54].	
Empleando	 esta	 estrategia	 de	 crecimiento	 L.O.	 Mereni	 et	 al.	 ha	 demostrado	 el	
crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InGaAs	 en	 este	 tipo	 de	 sustratos	 grabados	 con	 alta	
uniformidad,	 obteniendo	 experimentalmente	 un	 valor	 de	 desviación	 estándar	 de	 la	
emisión	de	1.19meV,	y	con	un	valor	mínimo	de	la	anchura	de	línea	de	18μeV	[55].	
3.2.5. Litografía	de	oxidación	local	mediante	microscopía	de	fuerzas	atómicas	(AFM)	
Se	 trata	 de	 la	 técnica	 litográfica	 empleada	 en	 este	 trabajo	 de	 tesis.	 La	 técnica	 de	
litografía	 de	 oxidación	 local	 por	 AFM	 es	 una	 herramienta	 muy	 potente	 para	 la	







al.	 demostraron	 la	 utilización	 de	 la	 oxidación	 local	 mediante	 AFM	 para	 fabricar	
nanoagujeros	 en	 sustratos	 de	 GaAs	 y	 el	 crecimiento	 selectivo	 de	 SCQDs	 de	 InAs	
empleando	epitaxia	de	gotas	(droplet	epitaxy)	[56].	H.	Z.	Song	et	al.	han	demostrado	el	





local	AFM.	 Finalmente,	K.	M.	Cha	et	al.	 [59]	han	empleado	 la	 litografía	de	oxidación	
local	 AFM	para	 el	 crecimiento	de	 SCQDs	de	 InAs	 y	 han	demostrado	 la	 utilización	de	
éstos	 en	 dispositivos	 SET	 (single	 electron	 transistor)	 [60].	 Sin	 embargo	 los	 SCQDs	
obtenidos,	localizados	a	7nm	de	la	intercara	de	recrecimiento,	presentan	una	emisión	
deficiente	y	no	muestran	líneas	bien	definidas.	
El	 trabajo	 desarrollado	 en	 el	 Instituto	 de	 Microelectrónica	 de	 Madrid	 (IMM-CSIC),	
iniciado	 por	 el	 Dr.	 J.	 Martín	 Sánchez	 [61],	 en	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	
empleando	la	técnica	de	litografía	de	oxidación	local	por	AFM	ha	permitido	demostrar	
la	 emisión	 de	 fotones	 individuales	 en	 nanoestructuras	 posicionadas	 [62].	 En	 el	
presente	 trabajo	 de	 tesis	 se	 demostrará	 la	 obtención	 en	 este	 tipo	 de	 sustratos	 de	
SCQDs	de	InAs	con	una	tasa	de	ocupación	simple	de	89%	empleando	una	capa	semilla	
de	nucleación	bajo	condiciones	de	crecimiento	óptimas	[21],	logrando	un	valor	medio	
de	 anchura	 espectral	 de	 línea	 de	 156μeV	 y	 un	 valor	 mínimo	 de	 64μeV	 en	 SCQDs	
localizados	a	15nm	de	la	intercara	de	recrecimiento	[63].	
	
Los	 resultados	 recogidos	 en	 esta	 sección	 muestran	 el	 gran	 interés	 existente	 en	 la	
obtención	de	QDs	con	control	en	su	lugar	de	formación	para	su	aplicación	en	nuevos	
dispositivos	 optoelectrónicos	 por	 parte	 de	 múltiples	 grupos	 de	 investigación	 en	 el	
mundo.	Aunque	existe	una	gran	actividad	en	este	campo,	la	obtención	de	SCQDs	con	
propiedades	 ópticas	 comparables	 a	 las	 de	 SAQDs	 y	 simultáneamente	 con	 un	 alto	




3.3. Fabricación	 y	 preparación	 de	 sustratos	 grabados	 de	 GaAs(001)	
mediante	litografía	de	oxidación	local	AFM	





disponibles	 comercialmente,	empleando	una	velocidad	de	 crecimiento	 rg(Ga)=1ML/s,	
con	una	relación	de	flujo	V/III≈8	y	una	temperatura	de	sustrato	TS=580ºC.	
En	 este	 trabajo,	 inicialmente	 se	 emplearon	 los	 sustratos	 epitaxiales	 sin	 tratamientos	
adicionales	 (Sección	3.4)	y	posteriormente	se	emplearon	estos	sustratos	sometidos	a	
un	 proceso	 de	 preparación	 con	 el	 objeto	 de	 producir	 un	 óxido	 superficial	 en	
condiciones	controladas	(Sección	3.5,	3.6	y	3.7).	Producir	el	óxido	superficial	de	forma	
controlada	 permite	 que	 el	 proceso	 de	 oxidación	 local	 se	 realice	 sobre	 una	 capa	 de	
óxido	 de	 espesor	 y	 composición	 similar	 en	 diferentes	 muestras.	 El	 proceso	 de	
preparación	 consiste	 en	 un	 ataque	químico	 húmedo	 con	HF	 (49%,	 5	minutos),	 en	 el	




La	 Figura	 3.2	muestra	 imágenes	 AFM	 correspondientes	 a	 un	 sustrato	 comercial	 Epi-
Ready™	(3.2.a)	en	que	se	observa	su	morfología	característica	con	las	líneas	de	pulido,	
un	sustrato	epitaxial	(3.2.b)	en	que	se	observa	una	morfología	superficial	con	terrazas	
atómicas	 y	 este	 mismo	 sustrato	 tras	 el	 proceso	 de	 preparación	 (3.2.c);	 el	 valor	
cuadrático	 medio	 (rms,	 root	 mean	 square)	 de	 la	 rugosidad	 superficial	 es	 0.239nm,	
0.197nm,	 0.217nm,	 respectivamente.	 La	 rugosidad	 superficial	 aumenta	 ligeramente	
tras	 el	 proceso	 de	 preparación	 y	 la	 morfología	 superficial	 pasa	 a	 ser	 ligeramente	
granulada.	 No	 obstante,	 el	 proceso	 de	 preparación	 permite	 obtener	 un	 óxido	









Epi-Ready™	 (a),	 un	 sustrato	 epitaxial	 (b)	 y	 un	 sustrato	 epitaxial	 tras	 el	 tratamiento	 de	
preparación	(c).	
Finalmente	 es	 importante	 destacar	 la	 importancia	 de	 emplear	 sustratos	 epitaxiales	
para	 la	 fabricación	 de	 los	 sustratos	 grabados	 para	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs.	 Se	 ha	
demostrado	 experimentalmente	 que	 SAQDs	 de	 InAs	 próximos	 a	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	presentan	una	mayor	eficiencia	de	emisión	cuando	son	crecidos	sobre	
sustratos	epitaxiales	frente	a	sustratos	comerciales	[64].	Dado	que	los	SCQDs	crecidos	




Los	 sustratos	 epitaxiales	 de	GaAs(001)son	 grabados	mediante	 litografía	 de	oxidación	




















En	 este	 trabajo	 de	 tesis	 se	 ha	 empleado	 un	 equipo	 AFM	 Nanotec	 (sección	 2.2.3)	
operando	en	modo	dinámico	en	modulación	de	amplitud	AM-AFM	para	la	fabricación	
de	 los	 sustratos	 grabados	 mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local.	 Se	 han	 empleado	
voltajes	 de	 oxidación	 en	 el	 rango	 Vox=12-20V	 y	 tiempos	 de	 oxidación	 en	 el	 rango	
tox=50ms-5000ms.	 Los	 óxidos	 fabricados	 son	 caracterizados	 con	 tres	 parámetros	
geométricos	extraidos	a	partir	de	imágenes	AFM	(ver	Figura	3.3.d):	altura	del	óxido	ℎ!"	
(medida	respecto	al	nivel	promedio	de	la	superficie	de	la	muestra),	el	radio	del	óxido	!!"	 (tomado	 en	 la	 base	 del	 óxido	 fabricado)	 y	 volumen	 del	 óxido	 !"#!"	 (obtenido	
integrando	el	volumen	del	motivo	sobre	el	nivel	promedio	de	la	superficie).	
La	Figura	3.3	presenta	la	evolución	de	los	parámetros	geométricos	(ℎ!",	!!"y	!"#!")	de	
motivos	de	óxido	 fabricados	con	un	voltaje	de	oxidación	 fijo	Vox=17.5V	en	 función	el	
tiempo	de	oxidación	tox.	El	tamaño	del	motivo	de	óxido	fabricado	crece	con	el	tiempo	
de	 oxidación.	 El	 crecimiento	 inicial	 (tox<2000ms)	 es	 más	 rápido,	 mientras	 que	 para	







Figura	3.3	Altura	de	óxido	ℎ!"	 (a),	radio	de	óxido	!!"	 (b)	y	volumen	de	óxido	!"#!"	 (c)	para	
motivos	de	óxido	fabricados	con	Vox=17.5V	y	diferentes	tiempos	de	oxidación	(tox=50-5000ms).	
Los	 valores	 representados	 corresponden	 a	 promedios	 obtenidos	 sobre	 5	 óxidos	 para	 cada	




fabricación	 de	 sustratos	 para	 la	 obtención	 de	 SCQDs.	 Fijados	 unos	 parámetros	 de	
oxidación	 (Vox	 y	 tox)	 para	 la	 fabricación	 de	 una	 matriz	 de	 motivos	 de	 óxido	 se	 ha	
obtenido	que	 existe	 una	desviación	 estándar	 promedio	 en	 la	 altura	 (ℎ!")	 y	 radio	 de	
óxido	 (!!")	 del	 7%	 y	 11%,	 respectivamente,	 en	 nuestro	 sistema	 experimental.	 Estos	
valores	caracterizan	la	dispersión	en	la	geometría	de	los	motivos	fabricados	propia	del	









Los	motivos	 de	 óxido	 generados	 en	 la	 oxidación	 anódica	 local	 se	 expanden	 sobre	 la	
superficie	del	 semiconductor	debido	al	mayor	 volumen	específico	de	 las	especies	de	
óxido	 generadas	 respecto	 al	material	 semiconductor.	 La	 eliminación	 selectiva	 de	 los	
óxidos	 fabricados	 permite	 obtener	 nanoagujeros	 en	 la	 superficie	 del	 sustrato.	 Estos	
nanoagujeros	 serán	 usados	 como	 posiciones	 de	 nucleación	 preferente	 para	 el	
crecimiento	 de	 InAs	 permitiendo	 obtener	 puntos	 cuánticos	 con	 control	 en	 posición	
SCQDs.	El	ataque	selectivo	de	los	motivos	de	óxido	puede	hacerse	mediante	diferentes	
procesos,	 entre	 ellos,	 un	 ataque	 químico	 húmedo	 (ácido:	 HF,	 H2SO4)	 o	mediante	 un	
tratamiento	con	H	atómico	in	situ	en	el	reactor	MBE.	
La	 Figura	 3.4	 presenta	 un	 patrón	 de	 7x7	 óxidos	 fabricados	 mediante	 litografía	 de	
oxidación	 local	 AFM	 (3.4.a)	 y	 los	 correspondientes	 nanoagujeros	 obtenidos	 tras	 su	
ataque	 selectivo	 (3.4.b).	 La	periodicidad	del	patrón	es	de	~2μm.	Todas	 las	muestras	
presentadas	en	este	 capítulo	 tienen	esta	periodicidad.	Este	periodo	permite	obtener	
nanoestructuras	con	una	densidad	de	ρQD≈2.5·107cm-2,	adecuada	para	 la	 integración	
de	un	único	QD	en	microcavidades	de	 cristal	 fotónico	bidimensionales	 fabricadas	en	
membranas	de	GaAs(001).	La	superficie	plana	en	torno	a	cada	motivo	es	similar	al	área	
de	 una	microcavidad	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional.	 En	 la	 Figura	 se	 presentan	 en	
detalle	 las	 imágenes	 un	 motivo	 de	 óxido	 (3.4.c)	 y	 el	 correspondiente	 nanoagujero	
(3.4.e)	 junto	 con	 perfiles	 donde	 se	 indican	 los	 parámetros	 empleados	 para	 la	




radio	del	 agujero, !,	 (tomado	en	 la	boca	del	 agujero).	Además	definimos	el	 volumen	
total	de	óxido	 	!!"!"!#$	como	la	suma	de	volumen	de	óxido	sobre	 la	superficie	más	el	
volumen	del	óxido	bajo	la	superficie,	que	se	revela	cuando	el	óxido	es	eliminado.	
Los	 valores	 de	 estos	 parametros	 geométricos	 de	 caracterización	 de	 óxidos	 y	
nanogujeros	 son	 extraidos	 mediante	 un	 análisis	 sistemático	 empleando	 scripts	 de	




1024x1024pixels.	 En	 estas	 imágenes	 el	 tamaño	 de	 pixel	 es	 por	 tanto	menor	 que	 el	
radio	nominal	de	las	puntas	AFM	empleadas.	En	la	adquisición	de	las	imágenes	se	han	
ajustado	 cuidadosamente	 los	 parámetros	 de	 realimentación	 y	 se	 han	 usado	 bajas	
velocidades	de	barrido	para	reducir	posibles	artefactos	en	la	medida.	
	
Figura	 3.4	 Imágenes	 AFM	 de	 un	 patrón	 de	 7x7	 motivos	 de	 óxido	 (a)	 y	 el	 correspondiente	
patrón	de	nanoagujeros	obtenido	tras	la	eliminación	selectiva	de	los	óxidos	fabricados	(b).	Se	
incluyen	 imágenes	 AFM	 en	 detalle	 y	 perfiles	 de	 un	 óxido	 (c,	 d)	 y	 un	 nanoagujero	 (e,	 f).	 Se	
indican	los	parámetros	geométricos	empleados	para	su	caracterización:	ℎ!"	y	!!"	y	!	y	!.	
Se	 realizó	 un	 análisis	 estadístico	 de	 los	 parámetros	 geométricos	 de	 óxidos	 y	
nanogujeros	 en	 un	 conjunto	 de	 más	 de	 50	 motivos.	 Los	 motivos	 incluidos	 en	 este	
análisis	 fueron	 fabricados	 en	 tres	 muestras	 diferentes	 sobre	 sustratos	 epitaxiales	
sometidos	 al	 proceso	 de	 preparación	 descrito	 en	 la	 sección	 3.3,	 que	 como	 se	 ha	
descrito	anteriormente	permite	obtener	un	óxido	superficial	de	espesor	y	composición	




comparación	 entre	 el	motivo	 de	 óxido	 de	 partida	 y	 el	 nanoagujero	 correspondiente	
(obtenido	tras	el	ataque	químico	selectivo	del	óxido)	se	ha	podido	determinar	que	 la	
geometría	 de	 los	 nanogujeros	 obtenidos	 tras	 el	 ataque	 selectivo	 es	 similar	 a	 la	 del	
óxido	 sobre	 la	 superficie	 del	 semiconductor	 [28].	 Las	 dimensiones	 laterales	 de	 los	
agujeros	 obtenidos	 se	 correponden	 con	 las	 dimensiones	 laterales	 de	 los	 óxidos	 con	
una	 precisión	 de	 ±5nm	 y	 la	 profundidad	 !	 del	 agujero	 medida	 por	 AFM	 es	





Considerando	 las	 relaciones	 geométricas	 entre	 el	 óxido	 fabricado	 y	 el	 nanogujero	
obtenido	y	asumiendo	que	 la	composición	del	óxido	generado	es	 fundamentalmente	
Ga2O3	y	As2O3	 (la	 reacción	principal	de	oxidación	es	2GaAs	+	12h+	+	6OH-	→	Ga2O3	+	
As2O3	+	6H+),	puede	escribirse	la	expresión	[61]:	!!"!"!#$!!"#$ ≈ !!"!!! + !!"!!!!!"#$ ≈ ! + ℎ!"! ≈ 2	
Las	 densidades	molares	 de	GaAs,	 Ga2O3	 y	 As2O3	 son	 24.77cm3/mol,	 65.74cm3/mol	 y	
68.04cm3/mol,	respectivamente.	Para	una	relación	estequiométrica	en	que	se	genera	
un	mol	de	Ga2O3	y	un	mol	de	As2O3	a	partir	de	dos	moles	de	GaAs	el	valor	sería	2.7,	
frente	 al	 valor	 encontrado	 experimentalmente.	 A	 partir	 del	 valor	 experimental	 (≈2)	
puede	calcularse	una	relación	molar	en	el	óxido	fabricado	Ga2O3/	As2O3≈1.9,	es	decir	
son	motivos	 ricos	 en	 Ga2O3.	 El	 alto	 contenido	 de	 Ga2O3	 puede	 ser	 explicado	 por	 la	
naturaleza	 volátil	 y	 soluble	 de	 As2O3	 y	 por	 la	 reacción	 de	 As2O	 en	 la	 intercara	
generando	 Ga2O3	 y	 As	 [65,66].	 En	 este	 sentido,	 Y.	 Okada	 et	 al.	 establecieron	









La	 litografía	de	oxidación	 local	AFM	está	 limitada	a	área	pequeña.	En	este	trabajo	de	
tesis	 el	 área	 de	 litografía	 habitualmente	 utilizada	para	 la	 fabricación	de	patrones	 de	
7x7	motivos	es	18x18μm2.	Por	tanto	es	necesario	desarrollar	un	sistema	de	localización	
para	poder	caracterizar	las	nanoestructuras	crecidas	en	los	sustratos	grabados	y	poder	
relacionar	 estas	 nanoestructuras	 unívocamente	 con	 los	motivos	 de	 óxido	 de	 partida	
del	sustrato	grabado	que	determinan	su	lugar	de	formación.	Para	ello,	previamente	a	
la	etapa	de	litografía	AFM	de	los	sustratos	epitaxiales,	se	realiza	el	grabado	mediante	
un	 scribber	 de	 dos	 líneas	 perpendiculares	 alineadas	 aproximadamente	 con	 las	
direcciones	[110]	y	[110]	que	serán	las	que	se	usen	como	referencia.	
	
Figura	 3.5	 Imágenes	 tomadas	 en	 el	 microscopio	 óptico	 del	 equipo	 AFM	 de	 las	 líneas	 de	
referencia	fabricadas	mediante	un	scribber	en	la	superficie	de	la	muestra	(a)	y	la	micropalanca	




referencia	 durante	 la	 etapa	 de	 litografía.	 Esta	 imagen	 hace	 posible	 recuperar	 la	
posición	relativa	de	 la	micropalanca	respecto	a	 las	 líneas	de	referencia	y	 localizar	 las	
áreas	 litografiadas	 con	 una	 precisión	 de	 aproximadamente	 5μm.	 La	 Figura	 3.5.a	
muestra	 las	marcas	de	referencia	grabadas	en	 la	superficie	de	 la	muestra.	El	 inset	en	







Además,	 la	 caracterización	 óptica	 de	 las	 nanoestructuras	 crecidas	 en	 los	 sustratos	
grabados	 requiere	 la	 fabricación	 de	 marcas	 de	 referencia	 que	 sean	 fácilmente	
identificables	en	el	microscopio	confocal	donde	se	realizarán	las	medidas	de	μPL.	Para	
ello,	 tras	 completar	 el	 crecimiento,	 se	 fabrican	 mediante	 litografía	 óptica	 marcas	
metálicas	 que	 consisten	 en	 una	 cuadrícula	 y	 que	 emplearemos	 como	 sistema	 de	
coordenadas	 para	 localizar	 las	 áreas	 litografiadas.	 En	 la	 litografía	 se	 emplea	 PMMA	
(poli-metil	metacrilato)	como	resina	y	se	usan	las	líneas	de	referencia	realizadas	con	el	




superficie	 del	 semiconductor	 GaAs.	 La	 Figura	 3.6	 muestra	 una	 de	 las	 estructuras	
fabricadas	 para	 la	 localización	 de	 las	 nanoestructuras	 en	 el	microscopio	 confocal.	 El	
tamaño	total	de	 la	estructura	es	de	200x200μm2	y	contiene	una	cuadrícula	5x10	con	
áreas	de	20x20μm2.	La	imagen	se	ha	tomado	con	el	microscopio	integrado	del	equipo	
AFM	 y	 se	 muestran	 también	 las	 líneas	 grabadas	 con	 el	 scribber	 que	 constituyen	
nuestra	referencia	para	la	localización	en	la	caracterización	morfológica	y	nos	permiten	
saber	 por	 tanto	 el	 lugar	 en	 la	 cuadrícula	 en	 que	 se	 encuentran	 las	 matrices	 de	
nanoestructuras	fabricadas.	Empleando	esta	cuadrícula	como	sistema	de	coordenadas	
en	el	equipo	de	caracterización	óptica	mediante	μPL	y	aprovechando	la	capacidad	de	







metálicas	 fabricadas	 para	 la	 localización	 de	 las	 matrices	 de	 SCQDs	 en	 el	 equipo	 de	
caracterización	 óptica	 por	 μPL.	 El	 tamaño	 total	 de	 la	 estructura	 es	 de	 200x200μm2.	 En	 la	
imagen	también	se	muestran	las	líneas	de	referencia	fabricadas	con	el	scribber.	
	
En	 resumen,	 la	 litografía	 de	 oxidación	 permite	 fabricar	 sustratos	 grabados	 de	
GaAs(001)	 para	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	de	 InAs	 sin	 emplear	 resinas	 o	máscaras	 de	
litografía.	 Fijados	 los	 parámetros	 de	 fabricación	 (Vox	 y	 tox)	 existe	 una	 desviación	
estándar	promedio	en	la	altura	y	radio	de	óxido	de	los	motivos	de	óxido	del	7%	y	11%,	
respectivamente,	 en	 nuestro	 sistema	 experimental.	 La	 eliminación	 selectiva	 de	 los	
óxidos	 fabricados	 permite	 obtener	 nanoagujeros	 cuya	 geometría	 es	 similar	 a	 la	 del	
óxido	de	partida	correspondiente,	con	una	relación	entre	la	profundidad	del	agujero	y	
la	altura	del	óxido	rel_h	de	0.96,	con	una	desviación	estándar	de	0.15.	Además	se	han	
desarrollado	 los	 métodos	 de	 localización	 necesarios	 para	 poder	 acceder	
repetidamente	 a	 las	 áreas	 litografiadas	 para	 realizar	 la	 caracterización	 morfológica	
mediante	 AFM	 de	 las	 distintas	 etapas	 del	 proceso	 de	 crecimiento	 de	 SCQDs	 y	 su	
caracterización	óptica	mediante	μPL.	
3.3.3. Desorción	del	óxido	superficial	
El	 crecimiento	 epitaxial	 en	 sustratos	 de	 GaAs	 comienza	 con	 la	 desorción	 del	 óxido	






con	 Ga	 o	 mediante	 H	 atómico,	 método	 empleado	 en	 este	 trabajo	 de	 tesis.	 A	
continuación	se	describen	diferentes	métodos	de	desorción	del	óxido	superficial.	
3.3.3.1. Desorción	térmica	
El	 tratamiento	 convencional	 en	 el	 crecimiento	 de	 GaAs(001)	 mediante	MBE	 para	 la	
desorción	del	óxido	superficial	consiste	en	un	tratamiento	en	el	que	la	temperatura	del	













El	 proceso	 de	 desorción	 térmico	 implica	 la	 reacción	 de	 especies	 de	 óxido	 con	 el	
sustrato	 de	GaAs,	 consumiendo	material	 del	 sustrato	 [74].	 Este	 proceso	 genera	 una	
morfología	 característica	 con	 la	 formación	 de	 agujeros	 en	 la	 superficie	 del	 sustrato	
(pitting)	[69].	Estos	agujeros	compiten	con	las	posiciones	del	grabado	como	lugares	de	
nucleación	preferente	para	el	In,	por	lo	que	la	desorción	térmica	del	óxido	superficial	
se	 considera	 incompatible	 con	 el	 crecimiento	 sobre	 sustratos	 grabados.	
Alternativamente,	 J.	 Tommila	 et	 al.	 han	 desarrollado	 un	 tratamiento	 químico	 de	
















Este	 proceso	 permite	 eliminar	 el	 óxido	 superficial	 en	 sustratos	 GaAs	 con	 menor	
temperatura	de	trabajo	(T=440ºC)	y	una	importante	mejora	en	la	rugosidad	superficial	
del	 sustrato	 respecto	al	 proceso	 térmico	 convencional	 [76].	 Esta	 técnica	 requiere	un	
calibrado	preciso	de	la	cantidad	de	Ga	suministrada	para	evitar	la	acumulación	de	Ga	y	






con	menor	 temperatura	de	 trabajo	en	un	proceso	 compatible	 con	el	 crecimiento	en	










permite	 preparar	 superficies	 adecuadas	 para	 la	 fabricación	 de	 nanoestructuras	
ópticamente	activas	próximas	a	la	intercara	de	recrecimiento	[64].		
En	este	trabajo	de	tesis	emplearemos	el	cracker	de	H	disponible	en	el	equipo	MBE2	de	
IMM-CSIC	 (sección	 2.1.2)	 como	 fuente	 de	 H	 atómico	 para	 la	 desorción	 del	 óxido	
superficial	 en	 los	 sustratos	 grabados.	 Emplearemos	 como	 temperaturas	 de	 trabajo	
TS=490ºC	y	TS=450ºC,	suministrando	simultáneamente	H	atómico	y	As4.	Suministrar	As4	
permite	 compensar	 las	 pérdidas	 de	 As	 de	 la	 superficie,	 que	 podrían	 dar	 lugar	 a	 la	
formación	de	zonas	ricas	de	Ga	en	la	superficie	degradando	la	planitud	de	la	misma.	El	
proceso	 se	 realiza	en	 la	 cámara	de	crecimiento	MBE	y	durante	el	 tratamiento	con	H	
atómico	las	bombas	iónicas	se	apagan	y	el	bombeo	se	realiza	a	través	de	la	precámara	
con	la	bomba	turbomolecular	de	la	esclusa.	
La	 Figura	 3.7	 presenta	 imágenes	 AFM	de	 sustratos	 Epi-Ready™	 tras	 la	 desorción	 del	
óxido	superficial	mediante	el	tratamiento	térmico	convencional	con	una	temperatura	
máxima	 TS=600ºC	 (3.7.b)	 y	 el	 tratamiento	 con	 H	 atómico	 (3.7.a)	 empleado	 en	 este	
trabajo,	con	una	temperatura	TS=450ºC.	Se	observa	el	dañado	de	la	superficie	(pitting)	
durante	 el	 tratamiento	 térmico	 (3.7.b)	 con	 agujeros	 distribuidos	 de	 forma	 aleatoria	
con	dimensiones	similares	a	las	de	los	motivos	que	emplearemos	en	este	trabajo	para	
la	nucleación	selectiva	de	 InAs.	El	valor	rms	de	 la	rugosidad	superficial	de	 la	muestra	







Figura	 3.7	 Imágenes	 AFM	 (2x2μm2)	 de	 un	 sustrato	 Epi-Ready™	 tras	 la	 desorción	 del	 óxido	
nativo	mediante	un	tratamiento	con	H	atómico	(a)	y	tras	la	desorción	térmica	convencional	(b).	
El	 tratamiento	 mediante	 H	 atómico	 permite	 llevar	 a	 cabo	 la	 desorción	 del	 óxido	






En	 esta	 sección	 se	 presentan	 los	 resultados	 experimentales	 iniciales	 relativos	 al	
crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 en	 sustratos	 grabados	 de	 GaAs(001)	 fabricados	
mediante	litografía	de	oxidación	local	por	AFM.	Se	describe	el	proceso	de	crecimiento	
de	 SCQDs	 de	 InAs	 sobre	 capas	 buffer	 de	 GaAs	 de	 15nm	 de	 espesor	 y	 se	 presentan	
medidas	 de	 caracterización	 morfológica	 mediante	 AFM	 y	 caracterización	 óptica	
mediante	μPL	de	las	nanoestructuras	obtenidas.	
3.4.1. Crecimiento	selectivo	de	SCQDs	de	InAs		
Los	 sustratos	 grabados	 para	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 fueron	 fabricados	
mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local	 AFM.	 Las	muestras	 presentadas	 a	 lo	 largo	 de	




sustratos	 grabados	 de	 este	 trabajo,	 fueron	 fabricadas	 sobre	 sustratos	 epitaxiales	 de	
GaAs(001)	sin	el	proceso	de	preparación	descrito	en	la	sección	3.3	por	lo	que	el	óxido	




muestras	 con	patrones	 de	 óxidos	 de	 4x4	 y	 7x7	motivos,	 con	periodicidad	de	~2μm.	
Estos	 sustratos	 son	 pegados	 con	 In	 en	 obleas	 de	 Si	 de	 3”	 en	 una	 placa	 térmica	 y	
cargados	 al	 sistema	 MBE	 a	 través	 de	 la	 esclusa.	 La	 esclusa	 se	 bombea	 hasta	 una	




En	 el	 reactor	 la	muestra	 se	 somete	 un	 tratamiento	 con	 H	 atómico	 (sección	 3.3.3.3)	
durante	 30	minutos	 a	 una	 temperatura	 de	 sustrato	 TS=490ºC	 para	 la	 desorción	 del	
óxido	 superficial,	 así	 como	 para	 la	 desorción	 de	 los	 óxidos	 del	 grabado	 fabricados	
mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local	 AFM.	 La	 muestra	 se	 expone	 a	 un	 flujo	 de	 H	
atómico	con	una	presión	base	de	P=4.5·10-5	 Torr.	 Simultáneamente	 se	 suministra	un	
flujo	de	As4	P(As4)=6.4·10-6	Torr.	El	proceso	de	desorción	de	óxido	mediante	H	atómico	
se	 monitoriza	 con	 RHEED.	 El	 haz	 especular	 aparece	 aproximadamente	 un	 minuto	
después	 de	 comenzar	 a	 suministrar	 H	 atómico	 y	 el	 patrón	 de	 difracción	 RHEED	
evoluciona	 mostrando	 barras	 correspondientes	 a	 una	 periodicidad	 2x	 en	 el	 azimut	[110],	 indicando	 la	eliminación	del	óxido	superficial.	En	el	azimut	[110]	el	patrón	de	
difracción	 RHEED	 también	muestra	 una	 periodicidad	 x2.	 Completado	 el	 tratamiento,	
una	vez	se	cierra	el	flujo	de	H	atómico,	a	una	temperatura	TS=490ºC	bajo	flujo	de	As4,	
el	 patrón	 de	 difracción	 RHEED	 desarrolla	 el	 segundo	 orden	 característico	 de	 la	
reconstrucción	 superficial	 c(4x4)	 de	 GaAs(001).	 Tras	 el	 tratamiento	 in	 situ	 con	 H	
atómico,	 se	 crece	una	 capa	buffer	 de	GaAs	de	15nm	de	espesor.	 La	 función	de	esta	
capa	 buffer	 es	 separar	 las	 nanoestructuras	 de	 la	 intercara	 de	 recrecimiento,	 donde	
pueden	 existir	 defectos	 e	 impurezas	 introducidas	 en	 el	 proceso	 de	 fabricación	 del	




impone	 el	 uso	 de	 una	 baja	 temperatura	 en	 el	 crecimiento	 de	 esta	 capa	 frente	 a	 la	
temperatura	convencional	de	crecimiento	MBE	(TS≈570ºC),	por	lo	que	se	ha	llevado	a	
cabo	 mediante	 crecimiento	 pulsado	 ALMBE	 (atomic	 layer	 molecular	 beam	 epitaxy)	
[80].	Este	modo	de	crecimiento	ha	demostrado	su	capacidad	para	crecer	capas	planas	
de	material	a	baja	temperatura.	El	crecimiento	de	la	capa	buffer	de	GaAs	se	realiza	a	
una	 temperatura	 TS=490ºC	 con	 una	 velocidad	 de	 crecimiento	 rg(Ga)=0.5ML/s,	 una	
presión	de	As4	P(As4)=2·10-6Torr	y	una	secuencia	de	pulsado	1s	(As4	OFF,	Ga	ON)	/	1s	
(As4	ON,	Ga	ON).	Una	 vez	 depositados	 los	 15nm	de	GaAs	 se	 realiza	 una	 pausa	 de	 2	






de	 In	 y	 la	 nucleación	 de	 InAs	 en	 las	 posiciones	 predefinidas	 por	 el	 grabado.	 Para	





3x3	 óxidos	 fabricados	 mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local	 por	 AFM	 (3.8.a)	 y	 el	
correspondiente	patrón	de	nanoagujeros	obtenidos	 tras	 el	 tratamiento	 in	 situ	 con	H	
atómico	(3.8.b).	Este	patrón	de	nanoagujeros	será	el	que	determine	las	posiciones	de	
formación	 de	 SCQDs	 de	 InAs.	 En	 la	 parte	 inferior	 de	 la	 Figura	 se	 presentan	 3x3	








Figura	 3.8	 Imágenes	 AFM	 (6x6μm2)	 de	 un	 patrón	 de	 3x3	 motivos	 de	 óxido	 (a),	 del	
correspondiente	patrón	de	nanoagujeros	obtenido	 tras	 el	 tratamiento	 in	 situ	 con	H	atómico	
(b),	de	3x3	nanoagujeros	resultantes	tras	el	crecimiento	de	la	capa	buffer	de	GaAs	de	15nm	de	
espesor	(c)	y	las	nanoestructuras	de	InAs	obtenidas	tras	depositar	1.5ML	de	InAs(d).	
La	 Figura	 3.9	 muestra	 imágenes	 AFM	 en	 detalle	 de	 los	 motivos	 enmarcados	 en	 la	
Figura	 3.8.	 En	 la	 imagen	 3.9.a	 se	 observa	 el	 agujero	 circular	 obtenido	 tras	 la	
eliminación	selectiva	in	situ	del	motivo	de	óxido	fabricado	(3.8.b).	El	crecimiento	de	la	
capa	buffer	 de	GaAs	produce	una	evolución	de	 la	 geometría	 del	 nanoagujero	dando	
lugar	 a	 un	 motivo	 asimétrico	 alargado	 en	 la	 dirección	 110 	 (3.8.c).	 Se	 produce	 un	
estrechamiento	en	 la	dirección	[110]	y	un	ensanchamiento	en	 la	dirección	 110 	del	
nanoagujero	 respecto	 a	 las	 dimensiones	 laterales	 del	 óxido	 de	 partida,	 como	 se	
observa	 en	 la	 imagen	 3.9.b.	 Los	 motivos	 resultantes	 tras	 el	 crecimiento	 de	 la	 capa	







En	 la	 siguiente	 sección	 3.4.1.1	 se	 analizará	 más	 detalladamente	 el	 efecto	 de	 la	
asimetría	de	la	forma	de	los	motivos	del	sustrato	grabado.	
	
Figura	 3.9	 Imágenes	 AFM	 (380x380nm2)	 de	 un	 motivo	 del	 grabado	 resultante	 tras	 el	
tratamiento	 de	 desorción	 in	 situ	mediante	 H	 atómico	 (a),	 de	 un	motivo	 del	 grabado	 tras	 el	
crecimiento	de	la	capa	buffer	de	GaAs	(b)	y	de	una	nanoestructura	de	InAs	obtenida	en	una	de	
las	 posiciones	 del	 grabado	 (c).	 En	 la	 parte	 inferior	 se	 incluyen	 los	 perfiles	 (d-f)	 en	 las	
direcciones	[110]	(rojo)	y	[110]	(azul)	(indicados	con	líneas	discontinuas	en	las	imágenes).	
3.4.1.1. Efecto	de	la	asimetría	de	la	forma	de	los	motivos	del	sustrato	
Para	 estudiar	 el	 efecto	 de	 la	 asimetría	 de	 los	motivos	 del	 sustrato	 en	 el	 proceso	 de	
nucleación	de	InAs,	se	fabricaron	muestras	específicas	con	líneas	de	óxido	orientadas	
aproximadamente	en	 las	 direcciones	 cristalográficas	 principales	 de	una	 superficie	 de	
GaAs(001):	 [110]	 y	 [110].	 Al	 eliminar	 selectivamente	 el	 óxido	 en	 estas	 líneas,	 el	
interior	 de	 los	 motivos	 presenta	 facetas	 (11!)B,	 cuya	 traza	 en	 la	 superficie	 de	









direcciones	 cristalográficas	 principales	 [110]	 y	 110 	 fabricadas	 mediante	 litografía	 de	
oxidación	 local	 AFM	 (a)	 y	 correspondientes	motivos	 resultantes	 tras	 la	 desorción	 in	 situ	 del	
óxido	y	el	crecimiento	de	una	capa	buffer	de	GaAs	de	15nm	espesor	(b).	
La	 Figura	 3.10	 presenta	 imágenes	 AFM	 de	 líneas	 de	 óxido	 fabricadas	 orientadas	
aproximadamente	 en	 las	 direcciones	 [110]	 y	 [110]	 y	 los	motivos	 resultantes	 tras	 el	
tratamiento	in	situ	mediante	H	atómico	y	el	crecimiento	de	una	capa	buffer	de	GaAs	de	
15	nm	de	espesor	mediante	ALMBE	a	una	temperatura	TS=490ºC.	Las	 líneas	de	óxido	












comportamiento	 permite	 explicar	 el	 desarrollo	 de	motivos	 alargados	 en	 la	 dirección	[110]	a	partir	de	motivos	simétricos	circulares	tras	el	crecimiento	de	una	capa	buffer	
de	GaAs.	





en	 detalle	 imágenes	 AFM	 tridimensionales	 de	 dos	 de	 las	 líneas,	 con	 orientaciones	[110]	 y	 [110]	 (3.11.e,f).	 Se	 observa	 claramente	 que	 existe	 un	 comportamiento	
diferente	 frente	 a	 la	 incorporación	 de	 In	 entre	 las	 líneas	 orientadas	 en	 la	 dirección	[110],	donde	se	produce	la	formación	de	QDs	de	InAs	muy	empaquetados	a	lo	largo	de	
toda	 la	 línea,	 y	 las	 líneas	 orientadas	 en	 la	 dirección	 [110],	 donde	 no	 se	 observa	 la	
formación	de	QDs	de	InAs	salvo	en	los	extremos	de	la	línea.	Este	resultado	se	explica	
de	forma	similar	a	la	diferente	evolución	de	las	líneas	orientadas	en	direcciones	[110]	
y	 110 	 durante	el	 crecimiento	de	una	capa	buffer	 de	GaAs.	Para	 las	 condiciones	de	
crecimiento	empleadas	existe	una	mayor	reactividad	de	las	facetas	tipo	B	terminadas	








Figura	 3.11	 Imágenes	 AFM	 (3x3μm2)	 de	 líneas	 de	 óxido	 fabricadas	 mediante	 litografía	 de	
oxidación	local	AFM	de	diferente	longitud	orientadas	aproximadamente	en	la	dirección	 110 	
(a)	 y	 en	 la	 dirección	 [110]	 (b)	 y	 nanoestructuras	 de	 InAs	 obtenidas	 en	 los	 motivos	
correspondientes	 (c,d).	 En	 la	 parte	 inferior	 se	 muestra	 en	 detalle	 (en	 imágenes	 AFM	
tridimensionales)	las	nanoestructuras	obtenidas	en	dos	líneas	orientadas	en	la	dirección	 110 	
(e)	y	[110]	(f).	




relativa	 a	 la	 red	 cristalina	 de	 GaAs	 dan	 lugar	 a	 un	 proceso	 de	 nucleación	 diferente	
debido	 a	 la	 diferente	 cinética	 de	 incorporación	 asociada	 a	 facetas	 tipo	 A	 o	 tipo	 B	






los	 átomos	 de	 In	 se	 produce,	 bajo	 las	 condiciones	 de	 crecimiento	 aquí	 estudiadas,	
preferentemente	 en	 las	 facetas	 tipo	 B	 terminadas	 en	 As	 y,	 cuando	 se	 alcanza	 el	
volumen	crítico	de	InAs,	la	formación	de	QDs.	
Esta	 descripción	 nos	 permite	 explicar	 la	 nucleación	 múltiple	 de	 QDs	 de	 InAs	 y	 su	





limitación	 en	 el	 desarrollo	 de	 procesos	 de	 fabricación	 de	 SCQDs.	 En	 este	 caso,	 se	
requiere	un	control	nanométrico	de	la	geometría	del	nanoagujero,	tanto	en	la	etapa	de	





las	 nanoestructuras	 obtenidas	 se	 fabricaron	nuevas	muestras	 con	patrones	de	 4x4	 y	






por	 MBE	 a	 una	 temperatura	 de	 sustrato	 TS=490ºC	 (temperatura	 empleada	 en	 la	
deposición	 de	 InAs)	 y	 los	 restantes	 12nm	 son	 crecidos	 mientras	 se	 incrementa	 la	
temperatura	 de	 sustrato	 a	 TS=580ºC.	 Para	 confirmar	 la	 formación	 selectiva	 de	
nanoestructuras	 en	 las	 posiciones	 predefinidas	 por	 el	 grabado	 se	 depositó	 una	
segunda	capa	de	 InAs	en	 la	 superficie	de	 la	muestra.	 Los	parámetros	de	crecimiento	





de	 la	 capa	 de	 recubrimiento,	 capping	 layer,	 y	 define	 posiciones	 preferentes	 para	 la	
nucleación	de	InAs	dando	lugar	a	la	aparición	de	nanoestructuras	en	la	superficie	que	




de	 las	 nanoestructuras	 obtenidas	 en	 la	 muestra	 descubierta	 (b)	 y	 de	 las	 nanoestructuras	




(3.12.b)	 y	 de	 las	 nanoestructuras	 obtenidas	 en	 la	 superficie	 de	 la	 capa	 de	 GaAs	 de	
recubrimiento	 de	 la	 muestra	 que	 va	 a	 ser	 caracterizada	 ópticamente	 (3.12.c).	 La	
estadística	de	ocupación,	extraída	a	partir	de	la	caracterización	por	AFM,	es	del	94%	en	
la	muestra	descubierta	y	del	77%	en	la	capa	en	superficie	de	la	muestra	recubierta.	La	
presencia	 de	 una	 nanoestructura	 en	 superficie	 indica	 la	 formación	 de	 una	
nanoestructura	 en	 la	 capa	 de	 InAs	 enterrada.	 Sin	 embargo,	 es	 posible	 que	 existan	
posiciones	ocupadas	en	la	capa	enterrada	para	las	que	no	se	obtiene	la	nucleación	de	
una	 nanoestructura	 en	 superficie	 por	 la	 posible	 extinción	 del	 campo	 de	 tensión	
asociado	 a	 la	 nanoestructura	 recubierta.	 Por	 tanto	 la	 tasa	 de	 ocupación	 en	 la	 capa	
enterrada	es	≥77%.	








la	 sección	 2.3.2	 de	 esta	 memoria.	 Se	 empleó	 un	 laser	 Ti:Zafiro	 como	 fuente	 de	
excitación	 de	 la	 fotoluminiscencia,	 operando	 en	 λ=780nm,	 en	 modo	 continuo,	 o	
pulsado	 (tasa	 de	 repetición	 f=75MHz	 y	 anchura	 de	 pulso	 t<200fs)	 en	 el	 caso	 de	 las	
experiencias	 resueltas	en	 tiempo	 (TRPL,	 time	 resolved	microphotoluminiscence).	Para	





Figura	 3.13	 Caracterización	 óptica	 de	 SCQDs	 de	 InAs.	 Mapa	 de	 μPL	 de	 una	 región	 de	 4x5	















una	 temperatura	 T=77K	 [62]	 y	 permite	 observar	 la	 emisión	 de	 los	 SCQDs	 de	 InAs	
ópticamente	activos	según	la	ordenación	predefinida	en	la	litografía	de	oxidación	AFM	
(periodo	 de	 ~2μm).	 La	 muestra	 estudiada	 muestra	 un	 factor	 de	 llenado	 óptico	
(relación	 entre	 posiciones	 del	 patrón	 con	 nanoestructuras	 ópticamente	 activas	 y	 el	
total	de	posiciones	del	patrón	fabricado)	del	65%.	Es	importante	señalar	que	el	factor	
de	 llenado	 óptico	 es	 inferior	 al	 factor	 de	 llenado	 en	 la	 capa	 de	 nanoestructuras	
recubiertas	(≥77%)	estimado	a	partir	de	la	imagen	AFM	de	las	nanoestructuras	de	InAs	
en	superficie,	que	funcionan	como	testigo	de	la	nucleación	en	la	capa	enterrada	que	se	
estudia	en	 los	experimento	de	μPL	 (3.12.c).	El	menor	 factor	de	 llenado	óptico	 indica	
que	existen	posiciones	del	patrón	grabado	en	las	que	se	ha	producido	la	nucleación	de	
InAs,	pero	la	nanoestructura	obtenida	no	es	ópticamente	activa.	






Figura	 3.14	 Caracterización	 óptica	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 obtenidos	 en	 sustratos	 grabados	
mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local	 AFM	 con	 una	 capa	 buffer	 de	 15nm	 de	 espesor.	 Se	
presentan	datos	de	energía	de	emisión	(a),	tiempo	de	vida	(b)	y	anchura	de	línea	FWHM	(c).	
La	 energía	 media	 de	 emisión	 es	 1.299eV	 con	 una	 desviación	 estándar	 de	 22meV	
(3.14.a).	El	valor	medio	del	tiempo	de	vida	es	0.94ns	con	una	desviación	estándar	de	





radiativa	 incluso	 en	 la	 proximidad	 a	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 (15nm)	 y	 a	 la	
superficie	de	la	muestra	(20nm)	[85].	
La	 anchura	 de	 línea	 FWHM	 es	 un	 parámetro	 fundamental	 en	 la	 descripción	 de	 las	
propiedades	ópticas	de	SCQDs	para	su	aplicación	en	dispositivos.	En	aplicaciones	que	
explotan	 los	 efectos	 de	 acoplamiento	 luz-materia	 en	 el	 régimen	 cQED,	 la	 anchura	




posición	 sobre	 sustratos	 grabados	 obtenidos	 empleando	 diferentes	 técnicas	
litográficas	ha	sido	observada	por	diferentes	grupos.	El	incremento	de	anchura	de	línea	
se	 atribuye	 a	 efectos	 de	 difusión	 espectral	 [85,89,90],	 causados	 por	 la	 presencia	 de	
cargas	fluctuantes	en	el	entorno	del	SCQD	que	son	atrapadas	en	defectos	próximos.	La	
necesidad	de	preservar	 los	motivos	grabados	 limita	 la	distancia	entre	 la	 intercara	de	
recrecimiento	(donde	se	lleva	a	cabo	la	fabricación	del	grabado)	y	las	nanoestructuras	
ópticamente	activas.	De	modo	que	si	 se	 introducen	defectos	o	contaminantes	en	 los	
pasos	tecnológicos	de	fabricación	del	grabado	y	no	son	eliminados	en	los	tratamientos	
previos	 al	 crecimiento	 epitaxial	 estos	 afectaran	 a	 las	 propiedades	 ópticas	 de	 las	
nanoestructuras	posicionadas.	Esto	ha	motivado	un	importante	esfuerzo	en	el	campo	
del	 crecimiento	 epitaxial	 en	 sustratos	 grabados	 para	 optimizar	 los	 procesos	 de	
fabricación	y	preparación	de	sustratos	y	lograr	mejorar	las	propiedades	ópticas	de	QDs	
de	InAs	con	control	en	su	lugar	de	formación.	










mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local	 por	 AFM	 para	 su	 posible	 aplicación	 en	











de	 GaAs	 de	 15nm	 de	 espesor	 y	 1.5ML	 de	 InAs	 bajo	 mismas	 condiciones	 nominales	 de	
crecimiento.	Se	emplea	la	misma	escala	de	color	en	las	tres	imágenes.	
Las	 imágenes	muestran	claras	diferencias	en	el	proceso	de	nucleación	de	 InAs	en	 los	
motivos	 del	 grabado	 en	 las	 diferentes	 muestras,	 lo	 que	 pone	 de	 manifiesto	 la	
existencia	 de	problemas	de	 reproducibilidad	 en	 el	 proceso	desarrollado.	 También	 se	
pueden	observar	diferentes	comportamientos	en	el	proceso	de	nucleación	dentro	de	
un	mismo	patrón	aunque	 los	óxidos	de	partida	 fueran	de	 similar	geometría	 (3.15.b),	
obteniéndose	 tanto	 nanoestructuras	 posicionadas	 como	 nanoagujeros	 no	 ocupados.	
Las	pequeñas	variaciones	de	los	parámetros	de	crecimiento	(dentro	de	la	precisión	en	





cuenta	 que	 en	 las	 condiciones	 de	 crecimiento	 seleccionadas	 para	 el	 crecimiento	 de	
InAs	(TS=490ºC,	P(As4)=2·10-6Torr)	la	desorción	de	In	de	la	superficie	es	prácticamente	




Figura	3.16	presenta	una	 imagen	AFM	de	una	matriz	 de	 los	nanoagujeros	obtenidos	
tras	el	tratamiento	con	H	atómico	(3.16.a),	junto	con	una	imagen	en	detalle	(3.16.b)	y	
perfiles	 AFM	 (3.16.c)	 de	 uno	 de	 los	 nanoagujeros.	 La	 imagen	 en	 detalle	 de	 mayor	
resolución	 permite	 identificar	 la	 presencia	 de	 restos	 de	 óxido	 en	 el	 fondo	 del	
nanoagujero.	El	análisis	en	detalle	de	 los	nanoagujeros	obtenidos	tras	el	 tratamiento	




en	detalle	 (b)	 de	un	patrón	de	nanoagujeros	 	 en	 los	que	 la	 eliminación	 in	 situ	 de	 los	óxidos	
fabricados	no	se	ha	completado	en	el	tratamiento	aplicado.	Se	incluyen	los	perfiles	(indicados	
con	líneas	discontinuas	en	la	imagen	b	en	las	direcciones	[110]	(rojo)	y	[110]	(azul).	
La	 eliminación	 mediante	 H	 atómico	 de	 los	 motivos	 de	 óxido	 fabricados	 mediante	
litografía	de	oxidación	local	se	basa	en	la	reducción	de	las	distintas	especies	presentes	
en	estos	motivos	de	óxido	a	especies	volátiles	a	menor	temperatura.	Entre	las	distintas	







la	 dificultad	 para	 eliminar	 completamente	 y	 de	 forma	 reproducible	 los	 óxidos	
fabricados	puede	ser	debida	al	diferente	contenido	de	Ga2O3	en	los	óxidos	fabricados.	
Se	 ha	 demostrado	 la	 alta	 estabilidad	 de	 óxidos	 fabricados	 mediante	 litografía	 de	










Por	 otro	 lado,	 dado	 que	 el	 tiempo	 de	 desorción	 de	 los	 óxidos	 fabricados	 puede	
depender	 de	 su	 tamaño	 y	 composición,	 el	 tiempo	de	 evolución	de	 los	 nanoagujeros	
libres	 de	 óxido	 será	 diferente	 en	 cada	 caso	 y	 esto	 determinará	 la	 geometría	 del	
nanoagujero	en	el	momento	del	crecimiento	de	la	capa	buffer	de	GaAs;	de	este	modo	
predecir	 la	 geometría	 del	 nanoagujero	 previa	 a	 la	 nucleación	 de	 InAs	 presenta	 una	
gran	dificultad.	El	RHEED	no	proporciona	información	local	de	la	evolución	del	proceso	
de	 desorción	 de	 los	 óxidos	 del	 sustrato	 grabado	 fabricados	 mediante	 litografía	 de	
oxidación	local	AFM,	por	lo	que	no	es	posible	determinar	en	tiempo	real	el	momento	
de	desorción	completa	de	los	motivos	de	óxido	fabricados.	Sería	necesario	un	estudio	








un	 proceso	 de	 fabricación	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 reproducible,	 como	 muestran	 los	
resultados	 de	 esta	 sección.	 Estos	 resultados	 hacen	 imperativa	 una	modificación	 del	
proceso	de	preparación	del	sustrato	previo	al	crecimiento	epitaxial:	
- Para	garantizar	la	máxima	uniformidad	del	proceso	de	fabricación	de	los	óxidos	
fabricados	 se	 emplearán	 en	 lo	 sucesivo	 únicamente	 sustratos	 epitaxiales	










eliminados	 mediante	 un	 ataque	 químico	 selectivo	 ex	 situ	 previo	 al	 crecimiento	
epitaxial.	El	método	empleado	consiste	en	un	ataque	químico	húmedo	con	HF.	En	 la	
manipulación	 de	 las	 muestras	 en	 este	 ataque	 químico	 se	 ha	 tomado	 especial	
precaución	 para	 evitar	 introducir	 contaminación	 en	 la	 superficie	 de	 las	muestras;	 se	
emplean	utensilios	de	teflón	exclusivos	para	esta	tarea	que	son	limpiados	en	cada	uso.	




minutos.	 A	 continuación	 se	 renueva	 el	 ácido	 y	 se	 atacan	 las	muestras	 con	HF	 (49%)	
durante	5	minutos.	Después	del	ataque	con	HF	las	muestras	se	aclaran	con	abundante	
agua	desionizada	(8	ciclos)	y	son	secadas	con	flujo	de	N2	seco	gas.	El	tratamiento	con	






las	muestras	 son	montadas	 en	 portas	 de	 Si,	 pegándolas	 con	 In.	 El	 pegado	 con	 In	 se	
hace	 en	 una	 placa	 térmica	 a	 una	 temperatura	 T=175ºC.	 El	 calentamiento	 de	 las	
muestras	al	 aire	 (en	el	 interior	de	una	 campana	de	 flujo	 laminar)	durante	el	pegado	
con	In	da	lugar	a	la	formación	de	una	nueva	capa	superficial	de	óxido.	A	continuación	
las	muestras	son	 introducidas	en	 la	esclusa	del	sistema	MBE.	Durante	 la	carga	de	 las	
muestras	 las	 paredes	 de	 la	 esclusa	 se	 calientan	 a	 una	 temperatura	 de	
aproximadamente	 80ºC	 para	 limitar	 la	 incorporación	 de	 agua	 en	 las	 paredes	 de	 la	
misma	 durante	 este	 proceso.	 La	 esclusa	 se	 bombea	 hasta	 alcanzar	 una	 presión	 P	≈ 
2·10-8Torr.	 A	 continuación	 las	 muestras	 se	 transfieren	 a	 la	 precámara,	 donde	 son	
desgasificadas	 durante	 15	 minutos	 a	 una	 temperatura	 T≈200ºC.	 A	 continuación	 se	
introducen	en	el	 reactor	MBE	donde	 se	 realiza	un	 tratamiento	de	30	minutos	 con	H	
atómico	a	una	 temperatura	TS=450ºC,	exponiendo	simultáneamente	 la	 superficie	del	
sustrato	a	un	flujo	de	H	atómico	con	una	presión	base	de	P=4.5·10-5Torr	y	un	flujo	de	
As4	 P(As4)=6.4·10-6Torr.	 Este	 tratamiento	elimina	el	 óxido	 superficial	 de	 la	muestra	 y	
contribuye	a	eliminar	contaminantes	en	 la	 intercara	de	recrecimiento,	especialmente	
hidrocarburos.	Este	tratamiento	permite	obtener	una	superficie	limpia	adecuada	para	
el	 crecimiento	 epitaxial	 de	 QDs	 de	 InAs	 autoensamblados	 cerca	 de	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	 con	buenas	 propiedades	ópticas	 [64].	 La	 evolución	de	 la	 superficie	 de	
GaAs(001)	durante	el	tratamiento	con	H	atómico	es	monitorizado	mediante	RHEED.	El	
haz	 especular	 aparece	 en	 menos	 de	 2	 minutos	 tras	 comenzar	 el	 tratamiento	 y	 se	
observa	 una	 periodicidad	 2x	 del	 patrón	 de	 difracción	 RHEED	 en	 los	 azimut	 [110]	 y	[110].	Completado	el	tratamiento,	una	vez	cerrado	el	flujo	de	H,	la	superficie	muestra	







ex	 situ	con	HF	 (a)	 y	 el	 tratamiento	 in	 situ	 con	H	 atómico	durante	30	min	 a	 TS=450ºC	 (b).	 Se	
emplea	 la	 misma	 escala	 de	 color	 en	 ambas	 imágenes.	 En	 la	 parte	 inferior	 se	 incluyen	 los	
perfiles	 obtenidos	 en	 las	 direcciones	 [110]	 (rojo)	 y	 [110]	 (azul).	 El	 perfil	 del	 óxido	 original	
(negro)	 se	 incluye	 como	 referencia	 en	el	 ataque	ex	 situ	 y	 los	perfiles	 tras	 el	 ataque	químico	
(negro	discontinuo)	se	incluyen	como	referencia	en	el	tratamiento	in	situ.	
La	 Figura	 3.17	 presenta	 las	 imágenes	 AFM	 obtenidas	 de	 un	 motivo	 del	 sustrato	
















que	 los	óxidos	 fabricados	 son	eliminados	antes	de	 cargar	 las	muestras	en	el	 sistema	
MBE	todos	los	nanoagujeros	sufren	los	mismos	procesos	previos	al	crecimiento	de	InAs	
(no	 depende	 del	 tiempo	 de	 desorción	 del	 óxido	 en	 el	 reactor).	 Esto	 nos	 permitirá	
estudiar	sistemáticamente	el	proceso	de	nucleación	de	InAs.	
	
En	 las	 siguientes	 secciones	 de	 este	 capítulo	 se	 presentan	 las	 estrategias	 abordadas	
para	 el	 desarrollo	 de	 un	 proceso	 de	 crecimiento	 reproducible	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 en	
sustratos	grabados	de	GaAs(001)	para	la	obtención	de	nanoestructuras	con	mejoradas	
propiedades	ópticas.	En	primer	 lugar,	en	 la	Sección	3.5	se	desarrolla	el	estudio	de	 la	
influencia	de	 las	 condiciones	de	 crecimiento	en	el	proceso	de	nucleación	de	 InAs	en	
nanoagujeros	sin	capa	buffer.	En	las	siguientes	secciones	se	presentan	dos	estrategias	

























El	 efecto	 de	 la	 temperatura	 de	 sustrato	 en	 la	 nucleación	 de	 InAs	 se	 estudió	 en	 una	
serie	 de	 tres	 muestras	 en	 las	 que	 la	 temperatura	 se	 varía	 durante	 el	 proceso	 de	
deposición	de	 InAs	 (TS=490ºC,	TS=510ºC	y	TS=530ºC)	manteniendo	 fijo	el	 flujo	de	As4	
(Feq(As)=2ML/s).	
La	preparación	de	los	sustratos	grabados	para	este	estudio	se	ha	llevado	a	cabo	según	
el	 proceso	 descrito	 en	 la	 Sección	 3.4.3.1.	 Tras	 el	 tratamiento	 con	H	 atómico	 para	 la	
desorción	 del	 óxido	 superficial,	 la	 temperatura	 de	 la	 muestra	 se	 eleva	 hasta	 la	
temperatura	 de	 crecimiento	 de	 InAs	 empleada	 en	 cada	 caso	 (TS=490ºC,	 TS=510ºC	 y	
TS=530ºC)	en	una	rampa	de	8	minutos	con	la	célula	de	As	cerrada.	A	continuación	se	
deposita	 InAs	con	una	velocidad	de	crecimiento	 rg(In)≈0.01ML/s	bajo	un	 flujo	de	As4	
Feq(As)=2ML/s.	 La	 superficie	 de	 la	 muestra	 se	 mantiene	 durante	 2	 minutos	 a	 la	
temperatura	 de	 crecimiento	 de	 InAs	 bajo	 flujo	 de	 As4	 para	 favorecer	 la	migración	 y	
nucleación	de	InAs	en	las	posiciones	predefinidas	del	grabado.	Las	muestras	se	enfrían	
a	 temperatura	 ambiente	 y	 son	 extraídas	 del	 sistema	 para	 su	 caracterización	
morfológica	por	AFM.	
Es	conocido	que	el	espesor	crítico	aparente	de	 InAs,	es	decir	 la	 cantidad	nominal	de	
InAs	 depositada	 para	 observar	 la	 transición	 2D-3D,	 aumenta	 con	 la	 temperatura	 de	









Teniendo	en	cuenta	este	efecto,	para	 igualar	 la	cantidad	de	material	 implicado	en	el	
proceso	de	nucleación	de	InAs	en	las	tres	muestras,	se	ajustó	el	tiempo	de	crecimiento		
de	 InAs,	 fijándolo	 en	 el	 88%	 del	 espesor	 crítico	 observado	mediante	 RHEED	 para	 la	




Figura	3.18	 Imágenes	AFM	(a-c:	3.5x3.5μm2,	d-f:	600x600nm2)	de	motivos	 resultantes	 tras	el	
calentamiento	 hasta	 la	 temperatura	 TS	 de	 crecimiento	 de	 InAs	 para	 las	 tres	 temperaturas	
estudiadas:	 TS=490ºC	 (a,	 d)	 TS=510ºC	 (b,	 e)	 y	 TS=530ºC	 (c,	 f).	 Los	 motivos	 presentados	 en	
detalle	corresponden	a	óxidos	de	partida	de	similar	geometría	(hox≈13nm	rox≈75nm).	En	la	fila	
inferior	se	 incluyen	 los	perfiles	 (indicados	con	 líneas	discontinuas	en	 las	 imágenes	d-f)	en	 las	






el	 calentamiento	 hasta	 la	 temperatura	 de	 sustrato	 para	 depositar	 InAs:	 TS=490ºC	
(columna	 izquierda),	 TS=510ºC	 (columna	 central)	 y	 TS=530ºC	 (columna	 derecha).	 La	
primera	 fila	 presenta	 imágenes	 de	 2x2	motivos	 (3.18.a-c).	 Ya	 que	 la	 capa	 semilla	 de	
InAs	se	va	a	depositar	directamente	sobre	 la	 intercara	de	 recrecimiento,	 los	motivos	
presentados	constituyen	el	punto	inicial	para	el	crecimiento	de	InAs.	En	la	segunda	fila	
se	 presenta	 en	 detalle	 la	 geometría	 de	 los	 motivos	 del	 patrón	 grabado	 tras	 el	
calentamiento	 en	 los	 tres	 casos	 estudiados:	 TS=490ºC	 (3.18.d),	 TS=510ºC	 (3.18.e)	 y	
TS=530ºC	(3.18.f).	Junto	a	las	imágenes	AFM,	en	la	tercera	fila	se	presentan	los	perfiles	
AFM	 (3.18.g-i)	 tomados	 a	 lo	 largo	 de	 las	 direcciones	 [110]	 (rojo)	 y	 [110]	 (azul).	 Los	
perfiles	 correspondientes	 al	 motivo	 de	 óxido	 y	 su	 negativo	 se	 incluyen	 como	
referencias	(negro).	Se	han	escogido	motivos	correspondientes	a	óxidos	de	partida	de	
similar	geometría	para	poder	comparar	entre	sí	la	evolución	de	los	motivos.	
En	 estas	 imágenes	 se	 observa	 claramente	 que	 durante	 el	 calentamiento	 hasta	 la	
temperatura	de	crecimiento	de	InAs	(TS=490ºC,	TS=510ºC	o	TS=530ºC,	en	cada	caso)	se	
preservan	 los	motivos	 grabados	 en	 la	 superficie	 del	 sustrato.	 Se	 observa	 una	 ligera	
evolución	 de	 la	 geometría	 del	 motivo	 que	 da	 lugar	 a	 motivos	 de	 forma	
aproximadamente	 elíptica,	 en	 los	 que	 el	 eje	 mayor	 se	 orienta	 en	 la	 dirección	
cristalográfica	[110].	
A	 partir	 del	 análisis	 estadístico	 de	 un	 conjunto	 de	 al	 menos	 15	 motivos	 para	 cada	
temperatura	estudiada	se	ha	obtenido	que	los	motivos	resultantes	presentan	un	valor	
promedio	 de	 elipticidad	 (definida	 como	 (a-b)/a,	 donde	 a	 es	 el	 eje	mayor	 y	 b	 el	 eje	
menor	de	una	elipse	obtenida	del	ajuste	de	la	forma	en	superficie	del	nanoagujero)	de	




y	 ensanchamiento	 en	 la	 dirección	 [110],	 como	 puede	 observarse	 en	 los	 perfiles	 en	







de	 GaAs.	 En	 cambio,	 para	 TS=530ºC	 se	 ha	 obtenido	 un	 motivo	 más	 simétrico	 y	 de	
mayor	tamaño.	Este	cambio	podría	explicarse	por	la	inversión	del	flujo	de	material	en	
las	 facetas	 tipo	 B	 en	 las	 condiciones	 empleadas	 (TS=530ºC,	 As	 OFF);	 junto	 con	 la	
migración	de	átomos	desde	las	facetas	tipo	A	hacia	la	superficie	plana,	a	partir	de	una	
temperatura	dada	se	activa	la	migración	de	átomos	desde	facetas	tipo	B	en	el	interior	
de	 los	motivos	hacia	 la	superficie	plana,	 incrementando	 las	dimensiones	 laterales	del	
motivo	respecto	al	óxido	de	partida	en	ambas	direcciones,	lo	que	da	lugar	a	un	motivo	
final	 más	 simétrico.	 El	 flujo	 relativo	 entre	 facetas	 durante	 el	 crecimiento	 de	 GaAs	





faceta	 (111)B	a	 la	superficie	 (001)	para	bajas	presiones	de	As	y	se	 invierte	para	altas	
presiones	de	As,	desde	(001)	a	la	faceta	(111)B	[27].	Es	importante	recordar	que	en	los	
experimentos	aquí	presentados	no	se	crece	GaAs	y	que	 la	evolución	de	 la	 forma	del	






In	 que	 compiten	 con	 las	 posiciones	 definidas	 por	 el	 grabado.	 Por	 tanto	 es	 deseable	







Figura	3.19	 Imágenes	AFM	 (a-c:	3.5x3.5μm2,	d-f:	 800x800nm2)	de	nanoestructuras	obtenidas	
tras	el	crecimiento	de	InAs	para	las	tres	temperaturas	estudiadas:	TS=490ºC	(a,	d)	TS=510ºC	(b,	
e)	y	TS=530ºC	(c,	 f).	Los	motivos	presentados	en	detalle	corresponden	a	óxidos	de	partida	de	





tres	 temperaturas	 empleadas:	 TS=490ºC	 (columna	 izquierda),	 TS=510ºC	 (columna	
central)	 y	 TS=530ºC	 (columna	 derecha).	 La	 primera	 fila	 presenta	 imágenes	 de	 2x2	
motivos	en	los	sustratos	grabados	(3.19.a-c).	En	la	segunda	fila	se	presentan	en	detalle	









En	 las	muestras	 correspondientes	 a	 TS=490ºC	 y	 TS=510ºC	 se	 encuentra	 una	 tasa	 de	
ocupación	 de	 QDs	 de	 InAs	 en	 los	 motivos	 del	 grabado	 del	 100%	 con	 una	 alta	
probabilidad	de	ocupación	múltiple.	Cuando	se	produce	nucleación	múltiple	los	SCQDs	
obtenidos	 se	 alinean	 en	 la	 dirección	 [110].	 Este	 comportamiento	 ha	 sido	 descrito	
previamente	 en	 esta	memoria	 (sección	 3.4.1)	 [28]	 y	 también	 ha	 sido	 observado	 por	
otros	grupos	de	investigación	[50,84].	Se	explica	por	la	preferente	incorporación	de	In,	




n=2	 corresponde	 a	 la	 formación	 de	 dos	 QDs	 y	 así	 sucesivamente)	 por	 posición	 del	
grabado	 para	 TS=490ºC	 y	 TS=510ºC.	 Los	 resultados	muestran	 la	 alta	 probabilidad	 de	
obtención	 de	 ocupación	 múltiple	 en	 ambos	 casos	 y	 que	 existe	 una	 diferencia	





En	el	 caso	TS=490ºC	se	observa	que,	 junto	a	 la	nucleación	de	nanoestructuras	en	 las	




autoensamblados	 (SAQDs).	 La	 mayor	 rugosidad	 superficial	 resultante	 tras	 el	
calentamiento	 para	 esta	 temperatura	 provoca	 la	 formación	 de	 nanoestructuras	
autoensambladas	por	 la	presencia	de	posiciones	de	 la	 superficie	que	compiten	en	 la	
nucleación	preferente	de	In	y	la	disminución	de	la	longitud	de	difusión	de	In.	La	imagen	
presentada	 en	 3.19.a	 (3.5x3.5μm2)	 no	 permite	 observar	 estos	 SAQDs	 dada	 la	 baja	
densidad	de	estos.	La	densidad	observada	de	SAQDs	(ρSAQD<107cm-2)	es	comparable	a	
la	 densidad	 definida	 por	 el	 sustrato	 grabado	 (ρSCQD≈2.5·107cm-2)	 y,	 por	 tanto,	
incompatible	con	 la	 fabricación	de	SCQDs	aislados	para	su	aplicación	en	dispositivos.	
En	las	muestras	crecidas	con	TS=510ºC	no	se	ha	observado	la	formación	de	SAQDs	en	
ningún	 caso.	 El	 desarrollo	 de	 procesos	 de	 fabricación	 de	 SCQDs	 requiere	 suprimir	
completamente	 la	 formación	 de	 QDs	 fuera	 de	 las	 posiciones	 predefinidas	 por	 el	
grabado	del	 sustrato	por	 lo	que	excluiremos	TS=490ºC	para	el	 crecimiento	de	SCQDs	
cuando	 el	 crecimiento	 de	 In	 tenga	 lugar	 directamente	 sobre	 la	 intercara	 de	
recrecimiento.	
La	muestra	 correspondiente	 a	 TS=530ºC	muestra	 un	 comportamiento	diferente	 a	 las	
dos	anteriores.	Los	agujeros	se	rellenan	tras	el	crecimiento	de	InAs,	pero	no	aparecen	
núcleos	tridimensionales	sobre	el	nivel	de	la	superficie.	Las	posiciones	del	grabado	se	
identifican	 en	 las	 imágenes	 AFM	 por	 depresiones	 de	~1nm	 con	 la	 periodicidad	 del	
patrón	 (inset	 en	 3.19.c).	 En	 este	 rango	 de	 temperatura	 se	 produce	 una	 rápida	
disolución	 de	 SADQs	 de	 InAs	 [99]	 debido	 a	 la	 mayor	 desorción	 de	 In,	 que	 puede	
explicar	 los	 resultados	 observados.	 Ch.	 Heyn	 ha	 estudiado	 experimentalmente	 la	
dependencia	 del	 tiempo	 de	 disolución	 de	 SAQDs	 de	 InAs	 con	 la	 temperatura	 bajo	





2	 minutos	 a	 la	 temperatura	 de	 crecimiento	 de	 InAs	 TS=530ºC	 con	 un	 flujo	 de	 As4	





En	 este	 punto	 es	 importante	 señalar	 que	 el	 crecimiento	 con	 temperatura	 TS=530ºC	
presenta	dificultades	para	obtener	resultados	reproducibles	debido	a	 la	dependencia	
crítica	 de	 la	 incorporación	 de	 In	 con	 la	 temperatura	 de	 sustrato	 en	 este	 rango	 de	
temperatura;	 pequeñas	 variaciones	 en	 la	 temperatura	 de	 sustrato	 (menores	 que	 la	
reproducibilidad	de	la	temperatura	de	sustrato	en	una	sesión	de	crecimiento)	pueden	
dar	 lugar	 a	 cambios	 importantes	 en	 la	 cantidad	 de	 material	 incorporado	 en	 los	
motivos.	 Teniendo	 en	 cuenta	 esto,	 consideramos	 TS=510ºC	 como	 una	 temperatura	
óptima	para	desarrollar	un	método	robusto	para	la	obtención	de	SCQDs	de	InAs.	
En	resumen,	el	estudio	del	proceso	de	nucleación	de	 InAs	para	tres	temperaturas	de	
sustrato	 diferentes	 nos	 ha	 permitido	 establecer	 una	 temperatura	 óptima	 de	
crecimiento	de	SCQDs.	La	menor	de	las	temperaturas	estudiadas	TS=490ºC	puede	dar	
lugar	a	 la	 formación	no	deseada	de	SAQDs	de	baja	densidad	y	 la	mayor	temperatura	
TS=530ºC	presenta	problemas	de	reproducibilidad	de	la	cinética	del	proceso.	Por	tanto,	
la	 temperatura	 TS=510ºC	 es	 considerada	 óptima	 para	 el	 crecimiento	 de	 InAs	 ya	 que	
proporciona	 una	 buena	 morfología	 superficial	 y	 buena	 reproducibilidad	 en	 las	
condiciones	en	las	que	se	deposita	el	InAs.	
3.5.2. Efecto	de	la	presión	de	As4	
El	 efecto	 de	 la	 presión	As4	 en	 la	 nucleación	 de	 InAs	 se	 estudió	 en	 una	 serie	 de	 tres	
muestras	 en	 las	 que	 se	 varía	 el	 flujo	 de	 As4	 durante	 la	 deposición	 de	 InAs	
(Feq(As)=3.5ML/s,	Feq(As)=	2ML/s	y	Feq(As)=0.5ML/s)	manteniendo	 fija	 la	 temperatura	
de	sustrato	(TS=510ºC).	
La	preparación	de	los	sustratos	grabados	para	este	estudio	se	ha	llevado	a	cabo	según	
el	 proceso	 descrito	 en	 la	 Sección	 3.4.3.1.	 Tras	 el	 tratamiento	 con	 H	 atómico,	 la	
temperatura	de	la	muestra	se	eleva	hasta	TS=510ºC	en	una	rampa	de	8	minutos	con	la	
célula	de	As	cerrada.	A	continuación	se	deposita	InAs	con	una	velocidad	de	crecimiento	
rg(In)≈0.01ML/s	 con	 flujos	 de	As4	 Feq(As)=3.5ML/s,	 Feq(As)=	 2ML/s	 y	 Feq(As)=0.5ML/s.	
Para	 la	 temperatura	 de	 sustrato	 utilizada	 (Ts=510ºC)	 la	 reconstrucción	 superficial	 es	






crítico	 para	 la	 formación	 de	 QDs	 de	 InAs	 en	 sustratos	 planos	 GaAs(001)	 bajo	 unas	
condiciones	 de	 Feq(As)=2ML/s	 y	 TS=510ºC.	 Una	 vez	 depositado	 el	 In	 la	 muestra	 se	
mantiene	 durante	 2	minutos	 a	 TS=510ºC	 para	 favorecer	 la	migración	 de	 In	 hacia	 los	




el	 crecimiento	 de	 InAs	 para	 los	 tres	 flujos	 de	 As4	 estudiados:	 Feq(As)=3.5ML/s	 (a,	 d)	
Feq(As)=2ML/s	(b,	e)	y	Feq(As)=0.5ML/s	(c,	f).	Los	motivos	presentados	en	detalle	corresponden	
a	 óxidos	 de	 partida	 de	 similar	 geometría	 (hox≈14.5nm	 rox≈75nm).	 En	 la	 fila	 inferior	 (g-i)	 se	
incluyen	los	perfiles	(indicados	con	líneas	discontinuas	en	las	imágenes	d-f)	en	las	direcciones	[110]	 (rojo)	y	 [110]	 (azul).	El	perfil	del	óxido	original	 (negro	sólido)	y	del	negativo	del	óxido	
(negro	discontinuo)	se	incluyen	como	referencia.	
La	 Figura	3.21	muestra	 imágenes	AFM	correspondientes	 al	 crecimiento	de	 InAs	para	




(columna	 central)	 y	 Feq(As)=0.5ML/s	 (columna	 derecha),	 con	 una	 temperatura	 de	
sustrato	 fija	 TS=510ºC.	 La	 primera	 fila	 presenta	 imágenes	 de	 2x2	 motivos	
representativas	del	comportamiento	obtenido	en	 los	sustratos	grabados	(3.21.a-c).En	
la	 segunda	 fila	 presenta	 en	 detalle	 nanoestructuras	 obtenidas	 en	 posiciones	
correspondientes	a	motivos	de	óxido	de	similar	geometría	para	cada	uno	de	los	flujos	
estudiados:	Feq(As)=3.5ML/s	(3.21.d),	Feq(As)=2ML/s	(3.21.e)	y	Feq(As)=0.5ML/s	(3.21.f).	
Junto	 a	 las	 imágenes	AFM,	 en	 la	 tercera	 fila	 se	 presentan	 los	 perfiles	AFM	 (3.21.g-i)	
tomados	 a	 lo	 largo	 de	 las	 direcciones	 [110]	 (rojo)	 y	 [110]	 (azul).	 Los	 perfiles	




se	 observa	 nucleación	 múltiple,	 con	 un	 alineamiento	 de	 los	 SCQDs	 en	 la	 dirección	[110].	 Para	 el	 flujo	 Feq(As)=0.5ML/s	 se	 observa	 la	 nucleación	 de	 un	 único	 SCQD	
localizado	en	el	fondo	del	nanoagujero.	
Se	ha	estudiado	la	estadística	de	ocupación	en	los	sustratos	grabados	para	las	distintas	
presiones	 de	 As4	 empleadas	 en	 el	 crecimiento	 de	 InAs.	 Los	 resultados	 obtenidos	 se	
presentan	en	la	Figura	3.22.	Para	cada	una	de	las	condiciones	estudiadas	se	analizó	un	
conjunto	de	al	menos	40	motivos.	En	el	caso	Feq(As)=0.5ML/s	el	conjunto	estudiado	es	
mayor	 de	 80	 motivos	 ya	 que	 se	 fabricaron	 muestras	 adicionales	 para	 confirmar	 el	
control	en	la	ocupación	simple.	La	parte	superior	de	la	Figura	muestra	la	probabilidad	
(%)	 de	 obtención	 de	 distinto	 número	 de	 ocupación	 (n=0,1,2,3,4,5)	 por	 posición	 del	
patrón	para	las	tres	presiones	de	As4	consideradas	en	un	conjunto	de	motivos	de	óxido	
que	 cubre	 un	 rango	 rox=50-120nm.	 La	 parte	 inferior	 de	 la	 Figura	 presenta	 los	
resultados	 correspondientes	 a	 tres	 subconjuntos	 de	 motivos	 (rox=70-80nm,	 rox=80-
90nm	 y	 rox=90-100nm)	 para	 las	 tres	 presiones	 de	 As4	 estudiadas	 en	 un	 gráfico	 de	
barras.	
La	 tasa	 de	 ocupación	 en	 los	 sustratos	 grabados	 alcanza	 el	 100%	 en	 las	 muestras	
crecidas	 con	 flujos	 Feq(As)=2ML/s	 (b)	 y	 Feq(As)=3.5ML/s	 y	 es	un	91%	en	 las	muestras	





del	grabado	cuando	se	 reduce	 la	presión	de	As4	en	 la	deposición	de	 InAs	y,	por	otro	




patrón	 para	 las	 tres	 presiones	 de	 As4	 estudiadas:	 Feq(As)=3.5ML/s,	 Feq(As)=2ML/s	
Feq(As)=0.5ML/s	 para	 un	 conjunto	 de	 motivos	 rox=50-120nm	 (a).	 Diagrama	 de	 barras	 de	 la	
ocupación	para	tres	subconjuntos	de	motivos	(rox=70-80nm,	rox=80-90nm,	rox=90-100nm,)	para	
las	tres	presiones	de	As4	estudiadas	(b).	
Deben	 tenerse	 en	 cuenta	 los	 diferentes	 factores	 involucrados	 en	 la	 nucleación	
selectiva	de	InAs	para	explicar	este	resultado.	En	primer	lugar,	la	geometría	del	motivo	




potencial	 químico	 superficial	 es	 directamente	 proporcional	 a	 la	 curvatura	 superficial	
[11]	 y	 el	 fondo	 cóncavo	 de	 los	 nanoagujeros	 constituye	 un	 mínimo	 de	 potencial	
químico	 superficial	 que	 guía	 un	 flujo	 neto	 de	 átomos	 de	 In	 hacia	 el	 interior	 de	 los	
motivos	 grabados.	 Por	 otro	 lado,	 hay	 que	 considerar	 la	 reactividad	 de	 las	 facetas	
presentes	 en	 los	motivos	 para	 explicar	 el	 tipo	 de	 nanoestructuras	 obtenidas.	 Así,	 la	
incorporación	 preferente	 de	 In	 en	 facetas	 tipo	 B	 de	GaAs	 favorece	 la	 nucleación	 de	
SCQDs	alineados	en	la	dirección	[110]	 [28].	Este	es	el	comportamiento	observado	en	
las	 muestras	 crecidas	 con	 flujos	 Feq(As)=2ML/s	 (b)	 y	 Feq(As)=3.5ML/s.	 El	 cambio	 del	
modo	 de	 nucleación	 de	 InAs	 que	 se	 ha	 observado	 para	 Feq(As)=0.5ML/s	 sugiere	 un	
cambio	 del	 balance	 entre	 la	 reactividad	 de	 las	 diferentes	 facetas	 presentes	 en	 el	
nanoagujero	 y	 la	 geometría	 del	 motivo,	 que	 modifica	 el	 proceso	 de	 nucleación	 y	
permite	 alcanzar	 el	 fondo	 del	 nanoagujero	 (mínimo	 de	 potencial	 químico	 superficial	
asociado	a	la	geometría)	para	la	formación	de	un	único	SCQD.	
X.Q.	Shen	et	al.	han	estudiado	la	interdifusión	entre	facetas	(111)A	y	(001)	durante	el	
crecimiento	epitaxial	de	 InAs	y	han	demostrado	que	el	 flujo	relativo	entre	 facetas	se	
llega	a	 invertir	en	 función	de	 la	presión	de	As	 [25],	a	diferencia	del	 comportamiento	
observado	 experimentalmente	 para	 el	 crecimiento	 de	 GaAs,	 donde	 la	 interdifusión	
entre	facetas	(111)A	y	(001)	varía	con	la	presión	de	As	pero	mantiene	la	dirección	del	
flujo	 neto	 [82].	 Esto	 demuestra	 la	 fuerte	 dependencia	 de	 la	 incorporación	 de	 los	
átomos	 de	 In	 con	 la	 condiciones	 de	 crecimiento	 y	 que	 su	 comportamiento	 no	 es	
completamente	análogo	a	los	átomos	de	Ga.	




incrementado	 el	 flujo	 de	 As	 [100].	 Ese	 efecto	 es	 resultado	 de	 la	modificación	 de	 la	
forma	de	 los	nanoagujeros	durante	el	 crecimiento	de	 la	 capa	buffer	 (bajo	diferentes	
condiciones	 de	 As).	 En	 cambio,	 en	 las	muestras	 aquí	 consideradas	 no	 se	 ha	 crecido	
capa	buffer	y	el	 tratamiento	previo	a	 la	deposición	de	 InAs	es	el	mismo	para	 los	tres	






Especialmente	 relevante	 es	 el	 100%	 de	 ocupación	 simple	 alcanzado	 con	
Feq(As)=0.5ML/s	en	el	rango	de	tamaño	rox=70-100nm.	El	control	de	la	formación	de	un	
único	 punto	 cuántico	 es	 un	 objetivo	 importante	 en	 el	 desarrollo	 de	 proceso	 de	
crecimiento	 de	 puntos	 cuánticos	 con	 control	 en	 posición	 (SCQDs)	 ya	 que	 es	 un	
requisito	para	la	fabricación	de	nuevos	dispositivos	en	los	que	un	único	QD	constituye	
el	elemento	activo.	Por	ejemplo,	en	 los	dispositivos	emisores	de	 fotones	 individuales	
que	 explotan	 las	 propiedades	 de	 un	 único	QD	hay	 que	 asegurar	 la	 formación	 de	 un	
único	 SCQD.	 En	 este	 caso	 se	 ha	 logrado	 alcanzar	 la	 nucleación	 simple	 en	 sustratos	
grabados	 sin	 capas	 buffer	 de	 GaAs	 mediante	 el	 estudio	 y	 optimización	 de	 los	
parámetros	de	crecimiento	de	InAs.	
En	 general,	 dentro	 de	 los	 resultados	 disponibles	 en	 la	 literatura	 científica	 relativa	 al	




un	 tamaño	 de	 motivo	 de	 100nm,	 pero	 esta	 depende	 críticamente	 del	 tamaño	 de	
motivo	y	desciende	a	39%	y	22%	cuando	se	emplean	tamaños	de	motivo	de	80nm	y	
120nm,	 respectivamente	 [42].	 C.	 Schneider	 et	 al.	 han	 obtenido	 tasas	 de	 ocupación	
simple	 en	 sustratos	 grabados	 fabricados	 mediante	 EBL	 en	 el	 rango	 48.8-77.5%	 en	
función	de	la	dosis	de	exposición	empleada	en	la	litografía	[44].	En	este	contexto,	los	
resultados	 presentados	 en	 esta	 sección	 demuestran	 cómo	 los	 parámetros	 de	
crecimiento	 son	 relevantes	 para	 el	 control	 de	 la	 estadística	 de	 ocupación	 en	 el	
crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs;	 ajustando	 los	 parámetros	 de	 crecimiento	 para	








sustratos	 grabados	 GaAs(001)	 III:	 Crecimiento	 de	 nanoestructuras	
apiladas	
En	 esta	 sección	 se	 estudia	 una	 estrategia	 para	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 en	




Figura	 3.23	 Representación	 esquemática	 del	 proceso	 de	 crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	
estudiado:	 una	 primera	 capa	 de	 SCQDs	 es	 crecida	 directamente	 en	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	 (a)	 y	 se	 emplea	 como	 semilla	 de	 nucleación	 de	 una	 segunda	 capa	 activa	 de	
SCQDs	(c)	separada	de	la	intercara	de	recrecimiento	por	una	capa	espaciadora	de	GaAs	(b).	
La	 Figura	 3.23	 presenta	 esquemáticamente	 el	 proceso	 de	 crecimiento	 de	 SCQDs	 de	
InAs	estudiado.	Se	emplea	como	semilla	de	nucleación	una	primera	capa	de	InAs	que	
se	 deposita	 directamente	 sobre	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 (3.23.a).	 Para	 el	








en	 sustratos	 grabados	 ha	 sido	 estudiado	 previamente	 por	 otros	 grupos	 de	
investigación	para	la	fabricación	de	cristales	tridimensionales	de	QDs	[17,18]	y	para	la	










parámetros	 expuestos	 en	 la	 sección	 3.5.2,	 con	 rg(In)≈0.01ML/s	 y	 TS=510ºC.	 Tras	 el	
crecimiento	 de	 la	 capa	 semilla	 de	 InAs,	 se	 crece	 una	 capa	 espaciadora	 de	 GaAs	
manteniendo	 la	 relación	 de	 flujos	 V/III	 constante	 e	 igual	 a	 4;	 es	 decir	 para	
Feq(As)=0.5ML/s	 se	 emplea	 rg(Ga)=0.125ML/s	 y	 para	 Feq(As)=2ML/s	 se	 emplea	





Figura	 3.24	 Imágenes	 AFM	 (4x4μm2)	 de	 nanoestructuras	 con	 control	 en	 posición	 de	 InAs	
obtenidas	 en	 la	 capa	 semilla	 (a,c)	 y	 la	 capa	 apilada	 (b,d)	 para	 los	 dos	 flujos	 de	 As4:	








espaciadora	 es	 15nm.	 Se	 observa	 claramente	 que	 el	 ordenamiento	 y	 selectividad	
obtenida	 en	 el	 proceso	 de	 nucleación	 de	 la	 capa	 semilla	 de	 InAs	 se	 transmite	 a	 la	
segunda	capa	de	nanoestructuras	para	este	espesor	de	capa	espaciadora	de	GaAs.	
Los	resultados	obtenidos	del	estudio	de	la	estadística	de	ocupación	se	resumen	en	la	
Figura	 3.25.	 Esta	 Figura	 presenta	 la	 probabilidad	 de	 obtención	 (%)	 de	 distintos	
números	de	ocupación	(n=0,1,2,3)	para	la	capa	semilla	(3.25.a,d)	y	para	la	capa	apilada	
con	una	capa	espaciadora	de	15nm	(3.25.b,e)	y	20nm	(3.25.c,f)	de	espesor,	con	flujos	











en	 la	 capa	 semilla	 con	 muy	 alta	 probabilidad	 (98%)	 [21],	 como	 se	 ha	 presentado	
previamente	 en	 la	 Figura	 3.22.	 Con	 una	 capa	 espaciadora	 de	 15nm	 de	 espesor	 se	





(n=2)	 en	 la	 capa	 activa	 cuando	 el	 espesor	 de	 la	 capa	 espaciadora	 es	 de	 15nm,	
reflejando	 la	 alta	 probabilidad	 de	 nucleación	 múltiple	 en	 la	 capa	 semilla	 con	 esta	
presión	de	As4.	De	nuevo,	 cuando	 se	 aumenta	el	 espesor	de	 la	 capa	espaciadora	de	
GaAs	a	20nm	se	pierde	la	transmisión	del	proceso	de	nucleación	selectiva	y	el	80%	de	
las	posiciones	del	patrón	aparecen	no	ocupadas.	
Los	 resultados	 muestran	 cómo	 la	 estadística	 de	 ocupación	 de	 la	 capa	 semilla	 se	
preserva	en	la	capa	activa	cuando	el	espesor	de	la	capa	espaciadora	es	de	15nm,	pero	
se	pierde	cuando	el	espesor	de	la	capa	espaciadora	es	de	20nm.	Esta	pérdida	se	debe	
al	mayor	 decaimiento	 del	 campo	 de	 tensiones	 asociado	 a	 los	 núcleos	 de	 InAs	 de	 la	
capa	 semilla	 en	 la	 superficie	 de	 GaAs	 donde	 se	 deposita	 la	 capa	 apilada	 de	
nanoestructuras.	El	valor	óptimo	para	mantener	la	selectividad	en	el	apilamiento	de	las	
nanoestructuras	(en	este	caso	en	torno	a	15nm)	está	fundamentalmente	determinado	
por	 el	 tamaño	 de	 los	 núcleos	 de	 InAs	 formados	 en	 la	 capa	 semilla.	 Para	 poder	
incrementar	 el	 espesor	 de	 la	 capa	 espaciadora	 y,	 por	 tanto,	 la	 distancia	 de	 las	
nanoestructuras	activas	a	la	intercara	de	recrecimiento	sería	necesario	utilizar	núcleos	




En	 resumen,	 los	 resultados	 obtenidos	 muestran	 que	 es	 posible	 transmitir	 la	





espesor.	 En	 concreto,	 cuando	 se	 emplea	 TS=510ºC	 y	 Feq(As)=0.5ML/s	 se	 obtienen	







En	 la	 Figura	 3.26	 se	 presenta	 la	 altura	 de	 SCQD	 (hQD)	 en	 función	 de	 la	 altura	 (hox)	 y	
radio	 (rox)	 del	motivo	 de	 óxido	 de	 partida	 correspondiente.	 Se	 presentan	 SCQDs	 de	















Los	 resultados	 experimentales	 presentados	 en	 la	 Figura	 3.26	 muestran	 que	 la	
geometría	del	óxido	de	partida	no	se	relaciona	de	forma	directa	con	la	altura	del	SCQD	
formado	en	 la	capa	apilada	y	por	tanto	no	nos	proporciona	un	parámetro	de	control	
del	 tamaño	 de	 la	 nanoestructura.	 Afortunadamente	 el	 uso	 de	 técnicas	 de	
recubrimiento	 parcial	 [102,103],	 utilizadas	 rutinariamente	 en	 SAQDs,	 puede	
proporcionar	 un	 método	 de	 control	 de	 la	 altura	 de	 los	 SCQDs	 para	 obtener	




En	 esta	 sección	 se	 presentan	 los	 resultados	 de	 caracterización	 óptica	 mediante	
microfotoluminiscencia	 (μPL)	 de	 las	 nanoestructuras	 fabricadas	 bajo	 los	 parámetros	









superficial,	 adecuada	 para	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 sin	 una	 capa	 buffer	 de	 GaAs.	
Además	 el	 tratamiento	 térmico	 de	 la	 intercara	 a	 más	 alta	 temperatura	 que	 la	
temperatura	a	la	que	se	depositará	el	In	puede	contribuir	a	la	limpieza	de	la	intercara	
de	recrecimiento	y,	por	tanto,	a	la	reducción	de	los	efectos	de	difusión	espectral	en	las	
nanoestructuras	 crecidas.	 A	 continuación	 se	 crece	 la	 capa	 semilla	 de	 nucleación	 con	
rg(In)≈0.01ML/s,	 TS=510ºC	 y	 Feq(As)=0.5ML.	 Los	 parámetros	 empleados	 permiten	
obtener	la	nucleación	de	un	único	SCQD	por	posición	del	grabado	en	un	amplio	rango	
de	geometría	de	motivo	[21].	A	continuación	se	crece	la	capa	espaciadora	de	GaAs	de	
15nm	 de	 espesor	 con	 Feq(As)=0.5ML/s	 y	 rg(Ga)=0.125ML/s.	 El	 espesor	 de	 la	 capa	




segunda	 capa	 de	 nanoestructuras,	manteniendo	 una	 alta	 tasa	 de	 ocupación	 simple.	
Tras	una	pausa	de	crecimiento	de	2	minutos,	se	deposita	la	segunda	capa	de	InAs,	que	




iniciales	 de	 esta	 capa	 se	 depositan	 con	 Feq(As)=0.5ML/s,	 rg(Ga)=0.125ML/sy	 una	
temperatura	 de	 sustrato	 TS=510ºC.	 Los	 restantes	 110nm	 se	 depositan	 con	
rg(Ga)=0.5ML/s	y	Feq(As)=2ML/s	(manteniendo	la	relación	de	flujos	V/III	utilizada	en	los	
15nm	iniciales)	y	una	temperatura	de	sustrato	TS=570ºC.	
La	 caracterización	 óptica	 mediante	 μPL	 se	 llevó	 a	 cabo	 en	 el	 IMM-CSIC	 en	 el	
Laboratorio	 de	 Caracterización	 óptica,	 dirigido	 por	 el	 Dr.	 Benito	 Alén.	 En	 la	 sección	
2.3.3	de	esta	memoria	se	encuentra	una	descripción	del	equipo	de	μPL.	Las	medidas	se	
realizaron	 a	 baja	 temperatura	 (T=4K),	 empleando	 un	 láser	 de	 diodo	 operando	






con	 la	 capa	 de	 nanoestructuras	 activas	 cubierta	 con	 125nm	 de	 GaAs.	 La	 primera	
permite	 estudiar	 la	 emisión	 de	 las	 nanoestructuras	 crecidas	 directamente	 en	 la	












matrices	 de	motivos	 correspondientes	 a	 la	muestra	 con	 la	 capa	 de	 nanoestructuras	
activas	recubierta	con	125nm	de	GaAs	se	muestran	en	3.27.c	y	.3.27.d.	Los	mapas	de	
μPL	 se	 han	 obtenido	 escaneando	 las	 regiones	 de	 fabricación	 de	 los	 patrones	 de	
nanoagujeros	e	integrando	la	señal	de	PL	desde	900nm	hasta	el	corte	de	detección	del	
CCD	 de	 Si	 empleado	 (aproximadamente	 1040nm)	 empleando	 una	 alta	 potencia	 de	







En	 la	 Figura	 3.27	 se	 observan	 claramente	 nanoestructuras	 ópticamente	 activas	





diferentes	 escalas	 en	 cuentas/s	 (cts/s)	 para	 cada	 imagen).	 Como	 se	 ha	 dicho	





La	Figura	3.28	presenta	espectros	de	µPL	obtenidos	en	 la	muestra	 sin	 recubrimiento	
(nanoestructuras	 de	 la	 capa	 semilla)	 (3.28.a)	 y	 con	 capa	 de	 recubrimiento	
(nanoestructuras	activas)	(3.28.b),	tomados	con	alta	potencia	de	excitación	(Pexc~4μW)	
bajo	 idénticas	 condiciones	 experimentales.	 En	 los	 espectros	 de	 emisión	 de	 la	 capa	
semilla	 (3.28.a)	no	aparecen	 líneas	de	emisión	características	de	 la	 fotoluminiscencia	
de	 QDs	 aislados.	 En	 cambio,	 en	 los	 espectros	 de	 la	 muestra	 con	 la	 capa	 activa	 de	
nanoestructuras	recubierta	(3.28.b)	se	identifican	líneas	de	emisión	bien	definidas	con	
una	intensidad	mucho	mayor	(notar	que	la	escala	en	3.28.b	es	10	veces	mayor	que	en	




del	 grabado	 son	 ocupadas	 por	 SCQDs	 ópticamente	 activos,	 lo	 que	 supone	 un	 buen	




espaciadora	 de	 15nm	 de	 espesor	 (89%)	 evaluada	mediante	 AFM	 (sección	 3.6).	 Esto	
sugiere	que	 todas	 las	nanoestructuras	 formadas	en	 la	 capa	apilada	 son	ópticamente	





correspondientes	 a	 una	misma	muestra	 de	 SCQDs:	 QD1	 (Figura	 3.29)	 y	 QD2	 (Figura	
3.30).	Se	presenta	la	evolución	de	la	emisión	del	estado	fundamental	con	la	potencia	
de	 excitación	 (3.29.a,	 3.30.a),	 la	 intensidad	 integrada	 de	 las	 principales	 líneas	 del	
espectro	en	función	de	la	potencia	de	excitación	(3.29.b,	3.30.b)	y	las	medidas	de	µPL	
resuelta	en	polarización	de	las	principales	líneas	del	espectro	(3.29.c-d,	3.30.c-d).	
La	dependencia	de	 la	 intensidad	 integrada	de	 línea	de	µPL	 (!!"#)	 con	 la	potencia	de	
excitación	(!!"#)	de	 los	picos	principales	del	espectro	se	ajusta	a	una	 ley	exponencial	!!"# = !!!"#! .	El	exponente	!	extraído	de	este	ajuste,	junto	con	la	posición	en	energía	








(T=4K).	 Espectros	 de	 μPL	 en	 función	 de	 la	 potencia	 de	 excitación	 !!"#=0.001-4µW	 (a),	









de	 la	 intensidad	 integrada	 de	 X-,	 XX	 y	 X	 en	 función	 de	 la	 potencia	 de	 excitación	 !!"# 	 (b),	












de	 1.2782eV	 domina	 el	 espectro	 para	 mayores	 potencias	 de	 excitación	 y	 su	
comportamiento	 con	 la	 potencia	 de	 excitación	 se	 ajusta	 con	 un	 exponente	!=1.80±0.08.	 Por	 tanto	 se	 puede	 asignar	 al	 biexcitón	 neutro	 (XX).	 Los	 picos	 de	
1.2893eV	 y	 1.2730eV,	 cuyo	 comportamiento	 con	 la	 potencia	 de	 excitación	 se	 ajusta	
con	exponentes	!=1.20±0.03	y	!=1.41±0.02,	 respectivamente,	 se	pueden	asignar	al	
trión	 positivo	 (X+)	 y	 trión	 negativo	 (X-).	 Las	medidas	 de	µPL	 resuelta	 en	 polarización	
corroboran	esta	asignación	y	muestran	que	excitón	 (X)	 y	biexcitón	 (XX)	 son	dobletes	
linealmente	 polarizados	 (3.29.c).	 A	 partir	 de	 la	 medida	 de	 la	 energía	 de	 emisión	
(obtenida	 mediante	 ajustes	 lorentzianos)	 en	 función	 del	 ángulo	 de	 polarización	 se	
extrae	un	valor	de	desdoblamiento	de	estructura	fina,	FSS=82±2μeV	(3.29.d).	
El	 espectro	 de	 μPL	 de	 QD2	 (3.30.a)	 está	 dominado	 por	 el	 pico	 de	 1.2341eV,	 cuyo	
comportamiento	 con	 la	 potencia	 de	 excitación	 se	 ajusta	 con	 un	 exponente	!=1.40±0.02	y	que	se	asigna	al	trión	negativo	(X-).	Los	picos	de	1.2361eV	y	1.2386eV,	
cuyo	 comportamiento	 con	 la	 potencia	 de	 excitación	 se	 ajusta	 con	 exponentes	!=2.01±0.15	y	!=1.16±0.03,	se	asignan	al	biexcitón	neutro	(XX)	y	excitón	neutro	(X)	
respectivamente.	 La	 existencia	de	un	proceso	de	 carga	más	eficiente	podría	 explicar	
que	el	espectro	esté	dominado	por	la	emisión	del	trión	negativo	en	el	QD2	a	diferencia	




μeV	 (3.30.d).	 El	 signo	negativo	 se	 asigna	debido	a	que	presenta	un	 comportamiento	
opuesto	al	observado	en	QD1:	el	pico	de	baja	energía	en	el	doblete	X	en	el	QD2	está	
orientado	en	un	ángulo	casi	90°	respecto	al	pico	de	baja	energía	en	el	doblete	X	en	el	
QD1	 (ambos	 QDs	 pertenecen	 a	 la	 misma	 muestra	 y	 la	 medida	 del	 ángulo	 de	
polarización	 con	 respecto	 a	 la	 red	 cristalina	 del	 GaAs	 es	 común	 en	 QD1	 y	 QD2).	 La	






Los	 valores	 FSS	 encontrados	 (FSS=82±2μeV	 en	 QD1	 y	 FSS=-41±2μeV	 en	 QD2)	 son	




pocos	 datos	 relativos	 al	 valor	 FFS	 en	 SCQDs	 de	 InAs	 en	 sustratos	 grabados	 de	
GaAs(001).	 J.	 Tommila	et	al.	 han	obtenido	SCQDs	de	 InAs	en	 sustratos	de	GaAs(001)	
grabados	mediante	NIL	con	un	valor	FSS	medio	de	16.7μeV	[42].	J.	Skiba-Szymanska	et	
al.	han	presentado	una	única	medida	experimental	en	un	SCQD	con	FSS	de	38±4μeV	
obtenido	 en	 un	 sustrato	 grabado	mediante	 EBL	 [48].	 En	 estos	 casos	 los	 valores	 FSS	
obtenidos	son	comparables	a	los	de	SAQDs	de	InAs	con	similares	energías	de	emisión,	
al	igual	que	los	SCQDs	desarrollados	en	este	trabajo.	
El	desarrollo	de	dispositivos	emisores	de	 fotones	entrelazados	 requiere	QDs	 con	FSS	
nulo	[109].	A	día	de	hoy	no	existen	técnicas	de	crecimiento	que	permitan	obtener	de	
forma	determinista	QDs	de	 InAs	con	FSS	nulo	y	 la	obtención	de	QDs	de	 InAs	con	FSS	
nulo,	tanto	por	técnicas	de	autoensamblado	(SAQDs)	como	por	técnicas	con	control	en	
el	lugar	de	formación	de	las	nanoestructuras	(SCQDs),	es	un	reto	tecnológico.	En	SAQD	
se	 ha	 observado	 una	 reducción	 del	 FSS	 cuando	 aumenta	 la	 energía	 de	 emisión	




La	 energía	 de	 emisión	 y	 anchura	 de	 línea	 en	 el	 estado	 fundamental	 han	 sido	
estudiados	en	57	SCQDs	obtenidos	en	dos	muestras	diferentes.	La	Figura	3.31	presenta	
el	histograma	de	la	energía	de	emisión	de	los	SCQDs	de	InAs	estudiados.	La	energía	de	






de	1ML	 (0.6nm)	de	 InAs.	Por	 tanto,	para	 reducir	 la	dispersión	de	energía	de	emisión	






Figura	3.32	Histograma	de	 la	anchura	espectral	de	 línea	(T=4K,	Pexc=12-40nW)	medida	 	en	57	
SCQDs	de	InAs.	El	valor	de	mediana	es	146μeV	y	el	valor	medio	es	156μeV.	El	inset	muestra	el	
espectro	que	presenta	menor	anchura	de	línea	registrado	(FWHM	64	μeV).	
Los	 resultados	 aquí	 presentados	 representan	 una	 reducción	 del	 valor	 medio	 de	
anchura	de	línea	en	un	factor	~5	respecto	a	los	resultados	iniciales	(sección	3.4.2)	sin	




recrecimiento,	 que	 corresponde	 a	 la	 superficie	 de	 fabricación	 del	 sustrato	 grabado	
(15nm).	 La	 optimización	 de	 los	 procesos	 implicados	 en	 la	 obtención	 de	 SCQDs,	 en	





En	 términos	 de	 anchura	 de	 línea,	 los	 resultados	 obtenidos	 son	 comparables	 a	 los	
obtenidos	 en	 SCQDs	 de	 InAs	 próximos	 a	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 crecidos	 en	
sustratos	 grabados	 fabricados	 empleando	 diferentes	 técnicas	 litográficas	
[38,42,44,48],	pero	mayores	que	los	valores	de	anchura	de	línea	de	SAQDs	[89]	y	que	
los	mejores	resultados	publicados	en	cuanto	a	propiedades	ópticas	de	SCQDs	de	InAs	
en	 sustratos	 grabados	 [47,50].	 K.	 D.	 Jöns	 et	 al.	 han	 desarrollo	 un	 procedimiento	 de	
crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 con	 propiedades	 ópticas	 comparables	 a	 las	 de	
nanoestructuras	 autoensambladas,	 logrando	 obtener	 SCQDs	 situados	 a	 22nm	 de	 la	
intercara	 de	 recrecimiento	 con	 un	 valor	 de	mediana	 de	 anchura	 de	 línea	 de	 13μeV,	
[47].	Esta	técnica	sin	embargo	carece	de	un	buen	control	de	la	estadística	de	ocupación	
del	sustrato	grabado;	aproximadamente	un	60%	de	 las	posiciones	del	patrón	quedan	
desocupadas	 y	 sólo	 un	 20%	 son	 ocupadas	 por	 un	 único	 QD.	M.	 K.	 Yakes	 et	 al.	 han	
desarrollado	un	método	de	crecimiento	de	SCQDs	de	 InAs	que	ha	permitido	obtener	
SCQDs	con	un	valor	de	anchura	mínimo	de	6μeV	[50].	Un	diseño	adecuado	del	grabado	
del	 sustrato	 (combinando	 líneas	 y	 nanoagujeros)	 permite	 extender	 el	 espesor	 de	 la	




nanoestructuras	 obtenidas	 en	 dispositivos	 y	 carece	 de	 la	 flexibilidad	 necesaria	 para	
variar	las	posiciones	de	nucleación	de	las	nanoestructuras.	
El	proceso	desarrollado	en	esta	sección	proporciona	simultáneamente	la	mejora	de	las	





SCQDs	 para	 su	 aplicación	 en	 dispositivos	 optoelectrónicos.	 Depositar	 las	
nanoestructuras	de	la	capa	semilla	directamente	sobre	la	superficie	de	fabricación	del	
grabado,	suprimiendo	el	crecimiento	de	 la	capa	buffer	de	GaAs,	permite	preservar	 la	
geometría	 inicial	 de	 los	 motivos	 del	 sustrato,	 lo	 que	 junto	 a	 la	 optimización	 de	 los	










nanoestructuras	 empleando	 una	 capa	 semilla	 de	 nucleación	 de	 InAs	 crecida	
directamente	 sobre	 la	 superficie	 de	 fabricación	 del	 grabado.	 Se	 ha	 obtenido	
simultáneamente	 un	 valor	 medio	 de	 anchura	 espectral	 de	 línea	 de	 156μeV,	 lo	 que	







de	 30nm	 de	 espesor	 en	 sustratos	 de	 GaAs(001)	 grabados	 mediante	 litografía	 de	
oxidación	local	por	AFM.	Emplear	capas	buffer	de	mayor	espesor	permite	incrementar	






impurezas	 en	 la	 intercara	de	 recrecimiento.	 Se	describe	el	 crecimiento	de	 SCQDs	de	
InAs	 sobre	 una	 capa	 buffer	 de	 GaAs	 de	 30nm	 de	 espesor	 y	 se	 presenta	 la	





afectará	 al	 proceso	 posterior	 de	 nucleación	 de	 InAs.	 Será	 necesario	 ajustar	 los	
parámetros	 de	 crecimiento	 y	 el	 espesor	 de	 la	 capa	 buffer	 de	 modo	 que	 permita	
obtener	 una	 geometría	 de	motivo	 selectiva	 frente	 a	 la	 nucleación	 de	 InAs	 al	mismo	
tiempo	que	se	incrementa	la	distancia	entre	las	nanoestructuras	activas	y	la	intercara	
de	recrecimiento.	
Para	 el	 estudio	del	 crecimiento	de	 capas	buffer	 de	GaAs	 se	 fabricaron	muestras	 con	
patrones	 de	 7x6	 y	 7x7	 motivos	 con	 un	 periodo	 de	~2μm.	 Se	 han	 estudiado	 capas	
buffer	de	hasta	30nm	de	espesor	comparando	dos	modos	diferentes	de	crecimiento	de	
GaAs:	crecimiento	MBE	y	crecimiento	pulsado	ALMBE.	En	el	primer	caso	(MBE)	se	ha	
empleado	 una	 temperatura	 TS=510ºC,	 inferior	 a	 la	 temperatura	 convencional	 de	
crecimiento	MBE	(TS≈570ºC),	y	una	velocidad	de	crecimiento	rg(Ga)=0.25ML/s	con	una	
relación	 de	 flujos	 V/III=4.	 En	 el	 segundo	 caso	 (crecimiento	 pulsado	 ALMBE)	 se	 ha	
empleado	 una	 temperatura	 TS=450ºC,	 una	 velocidad	 de	 crecimiento	 rg(Ga)=0.5ML/s,	












La	 Figura	 3.33	 presenta	 imágenes	 AFM	 de	 motivos	 del	 patrón	 resultantes	 tras	 el	
crecimiento	de	30nm	de	GaAs	mediante	MBE	a	una	temperatura	TS=510ºC	(3.33.a)	y	
30nm	 de	 GaAs	 mediante	 ALMBE	 a	 una	 temperatura	 TS=450ºC	 (3.33.b).	 Se	 incluyen	
perfiles	 AFM	 en	 direcciones	 [110]	 (rojo)	 y	 [110]	 (azul)	 y	 perfiles	 del	 óxido	
correspondiente	 del	 grabado	 inicial	 del	 sustrato	 (negro)	 como	 referencia.	 Se	 han	
seleccionado	motivos	 con	 geometría	 inicial	 similar	 para	poder	 comparar	 la	 diferente	
evolución	en	cada	caso.	En	ambos	casos	se	produce	una	fuerte	evolución	del	agujero,	
suavizando	 su	 geometría.	 La	 incorporación	 de	 GaAs	 en	 el	 interior	 de	 los	 agujeros	




de	 GaAs	 mediante	 MBE	 (a)	 y	 ALMBE	 (b)	 correspondientes	 a	 óxidos	 de	 partida	 de	 similar	
geometría	(hox≈13nm	rox≈70nm).	Se	emplea	la	misma	escala	de	color	en	ambas	imágenes.	En	la	
parte	inferior	(c-d)	se	incluyen	los	perfiles	(indicados	con	líneas	discontinuas	en	las	imágenes)	
en	 las	direcciones	 [110]	 (rojo)	 y	 [110]	 (azul).	 El	 perfil	 del	 óxido	original	 (negro	 sólido)	 y	del	
negativo	del	óxido	(negro	discontinuo)	se	incluyen	como	referencia.	
Para	comparar	los	dos	modos	de	crecimiento	MBE	y	ALMBE	estudiados	se	presenta	en	







más	 rápida	 en	 el	 caso	 de	 las	 muestras	 en	 las	 que	 la	 capa	 buffer	 de	 GaAs	 se	 crece	
mediante	MBE	a	una	temperatura	TS=510ºC	 frente	a	 las	muestras	en	 las	que	 la	capa	
buffer	 de	 GaAs	 se	 crece	 mediante	 ALMBE	 a	 una	 temperatura	 TS=450ºC.	 Estos	
resultados	ponen	de	manifiesto	 la	dificultad	para	extender	el	 crecimiento	de	 la	 capa	
buffer	 de	 GaAs	 para	 incrementar	 la	 distancia	 a	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	





El	 crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 en	 sustratos	 grabados	 explota	 la	 modulación	 del	
potencial	 químico	 superficial	 asociada	 a	 la	 geometría	 de	 los	motivos	 grabados	 para	
dirigir	 la	 migración	 de	 In	 hacia	 su	 interior.	 Del	 mismo	 modo	 el	 potencial	 químico	




la	 superficie	 de	 GaAs.	 Esto	 hace	 que	 el	 crecimiento	 sea	 más	 próximo	 a	 un	


















de	 la	 muestra	 a	 TS=510ºC	 y	 se	 depositan	 1.5	 ML	 de	 InAs	 con	 una	 velocidad	 de	
crecimiento	 rg(In)≈0.01ML/s	 y	 Feq(As)=0.5ML/s.	 El	 espesor	 depositado	 se	 ajusta	 por	
debajo	del	espesor	crítico	(θC≈1.7ML)	para	evitar	la	formación	de	SAQDs	de	InAs	entre	
posiciones	 del	 grabado.	 Una	 vez	 depositado	 el	 In,	 la	muestra	 permanece	 durante	 2	
minutos	 a	 la	 temperatura	 TS=510ºC	 expuesta	 al	 flujo	 de	 As4	 (Feq(As)=0.5ML/s)	 para	
favorecer	la	migración	de	In	hacia	el	interior	de	los	motivos	del	grabado.	Las	muestras	
se	 enfrían	 y	 son	 extraídas	 inmediatamente	 del	 sistema	MBE	 para	 su	 caracterización	
morfológica	 por	 AFM.	 Junto	 a	 estas,	 se	 fabricaron	 muestras	 adicionales	 para	 su	
caracterización	 óptica.	 En	 este	 caso	 se	 crece	 mediante	 MBE	 una	 capa	 de	 GaAs	 de	
recubrimiento	 (capping	 layer)	 que	 completa	 el	 confinamiento	 cuántico	 en	 las	
nanoestructuras.	El	espesor	de	esta	capa	es	de	70nm,	los	primeros	15nm	son	crecidos	
con	 una	 temperatura	 TS=510ºC	 y	 los	 restantes	 55nm	 son	 crecidos	 incrementando	 la	
















La	Figura	3.36	presenta	 los	resultados	del	análisis	de	 la	ocupación	en	 los	motivos	del	
grabado	cuando	se	depositan	1.5ML	de	InAs	sobre	una	capa	buffer	de	GaAs	de	30nm	










los	 motivos	 del	 patrón	 (n=0,	 50%).	 Esto	 se	 atribuye	 a	 la	 fuerte	 evolución	 de	 los	




la	 obtención	 de	 un	 único	 SCQD	 (n=1,	 29%),	 pero	 también	 se	 produce	 la	 nucleación	
múltiple	 (n=2,	 16%	 y	 n=3,	 5%).	 En	 estos	 casos	 los	 SCQDs	 se	 alinean	 en	 la	 dirección	[110].	
Las	 condiciones	de	crecimiento	de	 InAs	empleadas	 (TS=510ºC	y	Feq(As)=0.5ML/s)	han	
sido	optimizadas	en	nanoagujeros	sin	capa	buffer	para	la	obtención	de	un	único	SCQD	
por	posición	del	sustrato	grabado	en	un	amplio	rango	de	geometría	de	motivo	[21].	Sin	
embargo	 tras	 crecer	 una	 buffer	 de	 GaAs	 de	 30nm	 de	 espesor,	 no	 se	 obtiene	 la	
formación	de	un	único	SCQD	en	ese	amplio	rango	de	motivos	de	óxido	de	partida.	La	
nucleación	de	 InAs	es	el	 resultado	de	 la	 interacción	entre	 la	 cinética	de	crecimiento,	








mismo	 que	 cuando	 se	 crece	 InAs	 en	 los	 nanoagujeros	 obtenidos	 en	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	sin	una	capa	buffer	de	GaAs	 (Sección	3.5).	Para	controlar	 la	 formación	
de	 único	 SCQD	 en	 las	 posiciones	 del	 sustrato	 grabado	 es	 necesario	 controlar	 con	
precisión	la	geometría	del	motivo	[28],	lo	que	implica	tanto	la	etapa	de	fabricación	de	
los	motivos	de	óxido	de	partida	como	controlar	la	evolución	de	la	geometría	de	motivo	
en	 todos	 los	 procesos	 previos	 al	 crecimiento	 de	 InAs,	 especialmente	 durante	 el	
crecimiento	de	capas	buffer.	
3.7.3. Caracterización	óptica	
La	 caracterización	 óptica	 de	 los	 SCQDs	 obtenidos	 se	 llevó	 a	 cabo	 en	 IMM-CSIC.	 El	
estudio	de	las	propiedades	ópticas	se	realizó	con	el	microscopio	confocal	disponible	en	
el	 Laboratorio	 de	 Caracterización	 óptica	 de	 IMM-CSIC.	 Este	 equipo	 de	 μPL	 ha	 sido	
descrito	en	la	sección	2.3.2	de	esta	memoria.	
Se	 realizó	 un	 estudio	 estadístico	 de	 la	 emisión	 del	 estado	 fundamental	 a	 baja	
temperatura	 (T=4K)	 y	 baja	 potencia	 de	 excitación	 (Pexc∼12-40nW)	 de	 32	 SCQDs	
obtenidos	con	una	capa	buffer	de	GaAs	de	30nm	de	espesor.	La	Figura	3.37	presenta	el	
histograma	 de	 la	 energía	 de	 emisión	 obtenido.	 La	 energía	 media	 de	 emisión	 es	
1.287eV,	con	una	desviación	estándar	de	22meV.	Este	valor	de	desviación	estándar	es	
prácticamente	 igual	 al	 obtenido	 previamente	 en	 SCQDs	 con	 capa	 semilla	 (sección	
3.6.2)	 y,	 como	 se	 describió	 anteriormente,	 puede	 ser	 justificado	 por	 variaciones	 de	
altura	 de	 las	 nanoestructuras	 de	 1ML	 de	 InAs	 (0.6nm)	 según	 estudios	 realizados	 en	










estudiados.	 La	 anchura	 de	 línea	 se	 ha	 extraído	 mediante	 ajustes	 gaussianos	 del	











Estos	 resultados	 representan	 una	 mejora	 respecto	 a	 los	 resultados	 iniciales	
presentados	en	la	sección	3.4,	con	una	reducción	del	valor	medio	de	anchura	de	línea	
en	 un	 factor	~3.	 Sin	 embargo,	 no	 se	mejora	 el	 valor	 de	 anchura	 espectral	 de	 línea	
obtenida	en	la	aproximación	desarrollada	en	la	sección	3.6	pese	a	que	se	ha	doblado	la	
distancia	entre	las	nanoestructuras	activas	y	la	intercara	de	recrecimiento	(30nm).		
En	 esta	 aproximación	 se	ha	mantenido	 la	 temperatura	de	 la	muestra	 a	 TS=450ºC	en	
todos	 los	procesos	previos	al	 crecimiento,	de	modo	que	 la	 temperatura	máxima	a	 la	
que	 ha	 sido	 sometida	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 en	 el	 proceso	 es	 TS=450ºC.	 En	
cambio,	 en	 la	 aproximación	 desarrollada	 en	 la	 sección	 anterior	 3.6	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	ha	sido	calentada	previamente	a	una	temperatura	TS=530ºC.	Exponer	a	
alta	temperatura	la	superficie	del	sustrato	contribuye	a	la	eliminación	de	defectos	y/o	
contaminantes	 en	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 de	 forma	 efectiva,	 lo	 que	 lleva	 a	
reducir	 los	 efectos	 de	 difusión	 espectral.	 Comparando	 los	 resultados	 obtenidos	 se	
puede	 afirmar	 que	 para	 mejorar	 las	 propiedades	 ópticas	 de	 nanoestructuras	 en	
sustratos	 grabados	 incrementar	 la	 temperatura	 a	 la	 que	 se	 somete	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	 es	 más	 efectivo	 que	 incrementar	 la	 distancia	 a	 la	 intercara	 de	
recrecimiento.	Este	resultado	presenta	 la	temperatura	máxima	a	 la	que	se	somete	 la	
intercara	de	recrecimiento	como	un	parámetro	clave	en	la	reducción	de	los	efectos	de	
difusión	espectral.	
K.	 D.	 Jöns	 et	 al.	 han	 desarrollado	 un	 proceso	 de	 fabricación	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 con	
propiedades	 ópticas	 comparables	 a	 las	 de	 SAQDs	 en	 sustratos	 grabados	 mediante	
litografía	EBL.	Dentro	del	proceso	de	preparación	incluyen	un	paso	en	el	que	suben	la	
temperatura	 hasta	 TS=570ºC	 durante	 un	 breve	 intervalo,	 emplean	 el	 apilado	 de	
nanoestructuras	para	 incrementar	hasta	22nm	 la	distancia	entre	 las	nanoestructuras	
activas	y	la	intercara	de	recrecimiento,	y	hacen	uso	de	una	barrera	de	AlGaAs	situada	
entre	 las	 nanoestructuras	 activas	 y	 la	 intercara	 de	 recrecimiento.	 Este	 proceso	
combina	 diferentes	 estrategias	 de	 optimización	 de	 las	 propiedades	 ópticas	 para	
alcanzar	 una	 muy	 alta	 calidad	 óptica	 de	 SCQDs,	 comparable	 a	 SAQDs.	 La	 principal	
limitación	 de	 este	 proceso	 de	 fabricación	 es	 la	 falta	 de	 control	 en	 la	 estadística	 de	
ocupación,	con	una	tasa	de	ocupación	simple	de ∼20%.	En	este	sentido,	los	resultados	





los	 SCQDs	 (sección	 3.6).	 Suprimir	 el	 crecimiento	 de	 una	 capa	 de	 GaAs	 previa	 al	
crecimiento	 de	 la	 capa	 semilla	 de	 nucleación	 permite	 mantener	 motivos	 más	
simétricos,	lo	que	junto	con	la	optimización	de	los	parámetros	de	crecimiento	permite	
conseguir	un	alto	control	para	la	nucleación	simple	en	los	motivos	del	grabado	[21].	Así	





SCQDs	 de	 InAs	 sobre	 capas	 buffer	 de	 GaAs	 de	 30nm	 de	 espesor.	 El	 crecimiento	
mediante	ALMBE	a	una	temperatura	TS=450ºC	permite	preservar	en	mayor	medida	los	
motivos	del	grabado	del	sustrato	que	el	crecimiento	MBE	a	una	temperatura	TS=510ºC.	




respecto	 a	 nuestros	 resultados	 iniciales	 (Sección	 3.4.2).	 El	 proceso	 desarrollado	 no	
proporciona	una	mejora	de	las	propiedades	ópticas	de	SCQDs	obtenidos	respecto	a	los	
SCQDs	 obtenidos	 mediante	 la	 aproximación	 de	 capa	 semilla	 (Sección	 3.6.2)	 pese	 a	
doblar	 la	 distancia	 entre	 las	 nanoestructuras	 y	 la	 intercara	 de	 recrecimiento.	 Este	










y	 revisión	 de	 los	 diferentes	 procesos	 involucrados	 en	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 se	
puede	concluir:	








de	 nanoestructuras	 de	 InAs	 como	 semilla	 de	 nucleación	 en	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	bajo	los	parámetros	de	crecimiento	óptimos	determinados	en	el	






15nm,	 obteniendo	 una	 tasa	 de	 ocupación	 simple	 del	 89%	 para	 un	 rango	 de	
tamaños	de	motivo	de	óxido	rox=50-100nm.	







- Se	 han	 obtenido	 SCQDs	 de	 InAs	 localizados	 a	 30nm	 de	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	con	un	valor	medio	de	anchura	espectral	de	 línea	de	304μeV	y	






resultado	 supone	una	 reducción	en	un	 factor	~3	del	 valor	medio	de	anchura	
espectral	de	línea	respecto	a	nuestros	resultados	iniciales.	
- A	 partir	 de	 los	 resultados	 obtenidos	 puede	 afirmarse	 que	 la	 temperatura	
máxima	a	la	que	se	expone	la	intercara	de	recrecimiento	es	un	parámetro	más	
determinante	en	 la	 reducción	de	 los	efectos	de	ensanchamiento	espectral	de	
los	SCQDs	de	InAs	que	la	distancia	a	la	intercara	de	recrecimiento.	
La	capacidad	de	abordar	simultáneamente	la	optimización	de	las	propiedades	ópticas	y	
la	 estadística	 de	 ocupación	 en	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 muestra	 la	 relevancia	 del	
proceso	de	fabricación	de	SCQDs	de	InAs	desarrollado	en	este	trabajo.	
El	proceso	de	crecimiento	desarrollado	cuenta	con	un	margen	de	mejora	en	relación	a	
la	 optimización	 de	 las	 propiedades	 ópticas	 de	 los	 SCQDs	 de	 InAs	 obtenidos.	 En	 este	
sentido,	 como	 trabajo	 futuro,	 deberían	 ser	 estudiados	 los	 siguientes	 aspectos	 del	
proceso	de	fabricación:	





semilla	en	 función	de	 la	cantidad	depositada	de	 InAs	y	del	 tamaño	de	motivo	
del	grabado.	
- La	 introducción	 de	 capas	 barrera	 de	 AlGaAs	 localizadas	 entre	 las	
nanoestructuras	activas	y	la	intercara	de	recrecimiento.	
- Para	controlar	la	energía	de	emisión	de	los	SCQDs	de	InAs	obtenidos	habría	que	
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Capítulo	4. Integración	 de	 puntos	 cuánticos	 de	






















En	este	capítulo	se	presentan	 los	resultados	experimentales	relativos	a	 la	 integración	
de	 puntos	 cuánticos	 con	 control	 en	 posición	 (SCQDs)	 de	 InAs	 en	 microcavidades	
ópticas.	Se	ha	desarrollado	una	aproximación	original	para	la	integración	de	SCQDs	de	
InAs	 como	 elemento	 activo	 en	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional	







la	 nucleación	 de	 un	 QD	 en	 la	 posición	 de	 máxima	 intensidad	 de	 campo	 eléctrico	
asociado	al	modo	fotónico	de	la	microcavidad.	
Esta	 estrategia	 de	 fabricación	 ha	 sido	 desarrollada	 conjuntamente	 durante	 el	
desarrollo	del	presente	trabajo	de	tesis	doctoral	y	el	trabajo	de	tesis	doctoral	del	Dr.	
Iván	 Prieto	 [1]	 donde	 se	 desarrollaron	 los	 aspectos	 relativos	 al	 diseño,	 fabricación	 y	
caracterización	 de	 la	 estructura	 modal	 de	 las	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	
bidimensional	empleadas,	así	como	su	estudio	mediante	simulaciones.	En	este	trabajo	
se	 desarrollan	 los	 aspectos	 relativos	 al	 crecimiento	 epitaxial,	 nucleación	 de	
nanoestructuras	 de	 InAs	 con	 control	 en	 su	 lugar	 de	 formación	 y	 su	 caracterización	
óptica,	así	como	la	caracterización	por	AFM	de	las	estructuras	estudiadas.	
	
4.1. Introducción:	 microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	 fotónico	 y	 puntos	
cuánticos	




de	 calidad	 permite	 estudiar	 el	 acoplamiento	 luz-materia	 en	 dispositivos	 de	 estado	
sólido	 [6]	 y	 desarrollar	 fuentes	 de	 luz	 no	 clásicas	 y	 dispositivos	 láser	muy	 eficientes	
[7,8].	
Frente	a	otro	tipo	de	microcavidades	ópticas,	como	microdiscos	o	micropostes	[9],	en	
este	 trabajo	 se	 han	 empleado	 microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	 fotónico	
bidimensional.	Un	cristal	 fotónico	es	una	estructura	periódica	en	 índice	de	refracción	
que	permite	el	control	de	la	propagación	de	la	luz	[10,11].	De	forma	análoga	a	cómo	la	
periodicidad	 cristalina	 da	 lugar	 a	 la	 estructura	 de	 bandas	 electrónica	 que	 define	 los	
estados	permitidos	de	 los	portadores	 (electrones	y	huecos)	en	un	material	 sólido,	 la	
periodicidad	del	 índice	de	refracción	en	distancias	comparables	a	la	longitud	de	onda	
de	 la	 luz	 da	 lugar	 a	 una	 estructura	 de	 bandas	 fotónica	 que	 define	 los	 estados	




bandas	puede	existir	una	banda	 fotónica	prohibida	 (bandgap	 fotónico),	en	 la	que	no	
existirán	estados	permitidos	de	propagación	de	luz.	
El	diseño	de	cristal	fotónico	bidimensional	empleado	en	este	trabajo	de	tesis	consiste	
en	 una	 red	 hexagonal	 de	 agujeros	 de	 aire	 cilíndricos	 perforados	 en	 una	 lámina	 de	
material	semiconductor	(GaAs),	como	la	que	se	presenta	en	la	Figura	4.1.a.	En	la	Figura	
4.1.b.	 se	 presenta	 la	 estructura	 de	 bandas	 fotónica	 de	 esta	 red,	 mostrando	 la	
existencia	de	un	bandgap	fotónico	completo	(banda	naranja).	
	
Figura	4.1	 Esquema	de	 la	 red	de	 cilindros	de	 aire	 (índice	de	 refracción	n1)	 en	una	matriz	 de	
material	 semiconductor	 (índice	 refracción	 de	 n2)	 del	 cristal	 fotónico	 bidimensional	 (a)	 y	






propagarse	 en	 el	 cristal	 fotónico	 y	 queda	 confinada	 en	 la	 región	 del	 defecto.	 Esto	

















Para	 la	 caracterización	 de	 un	 modo	 fotónico	 de	 una	 microcavidad	 se	 emplean	 dos	
parámetros:	el	factor	de	calidad	!	y	el	volumen	modal	!!""	[12].	El	factor	de	calidad	es	
una	 medida	 del	 confinamiento	 temporal	 de	 la	 microcavidad.	 Es	 un	 parámetro	




!!"" = ! ! ! ! !!!!! !!  !! ! 	
donde	 !	 es	 el	 campo	 eléctrico	 asociado	 al	 modo	 fotónico	 y	 !	 es	 la	 constante	
dieléctrica.	!!	 y	!!	 son	 los	 valores	de	 campo	eléctrico	 y	 constante	dieléctrica	 en	 la	










el	 rango	 de	 !/! !	 [13]),	 por	 lo	 que	 son	 candidatos	 óptimos	 para	 desarrollar	
dispositivos	optoelectrónicos	avanzados	que	exploten	el	acoplamiento	luz-materia	[1].	
4.1.1. Acoplamiento	QD-modo	fotónico	
En	 esta	 sección	 vamos	 a	 considerar	 la	 interacción	 de	 un	 QD	 con	 el	 modo	 fotónico	
fundamental	 de	 una	 microcavidad	 óptica	 [14].	 En	 la	 Figura	 4.3	 se	 presenta	
esquemáticamente	 el	 sistema	 constituido	 por	 un	 único	 QD	 situado	 en	 una	
microcavidad	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional.	 El	QD	 se	 localiza	 en	!!"	 y	 tiene	 una	
transición	excitónica	con	una	frecuencia	!!".	El	modo	fundamental	de	microcavidad	
en	la	frecuencia	!!"#	tiene	un	factor	de	calidad	!.	La	densidad	de	energía	del	campo	




una	 microcavidad	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional.	 El	 modo	 fotónico	 (!!"#)	 se	 representa	





Consideremos	 que	 la	 nanoestructura	 se	 encuentra	 en	 resonancia	 con	 el	 modo	
fotónico:	 !!" = !!"# = !.	 La	 fuerza	 de	 acoplamiento	 entre	 el	 QD	 y	 el	 campo	
electromagnético	del	modo	fotónico	está	dada	por	el	factor:	! ! = !!! ! cos (!)	
!! = !ℎ ℎ!2!!!!""                   ! ! = ! !! !!                   cos ! = ! · !!  	
En	 estas	 expresiones	 ℎ	 es	 la	 constante	 de	 Plank,	 !	 es	 la	 frecuencia	 del	 modo	
fundamental	de	la	microcavidad	en	resonancia	con	la	transición	excitónica	del	QD,	! 	
es	el	momento	dipolar	del	QD	y	!!""	es	el	volumen	modal	de	la	microcavidad.	!	es	un	
vector	 unitario	 que	 denota	 la	 orientación	 del	 campo	 eléctrico.	 Así,	 el	 factor	 de	
acoplamiento	 alcanza	 el	 valor	 máximo	 cuando	 el	 QD	 está	 en	 la	 posición	 donde	 la	
densidad	 de	 energía	 del	 campo	 eléctrico	 es	 máxima	 (!!)	 y	 su	 momento	 dipolar	 es	
paralelo	al	campo	eléctrico.	
Las	 pérdidas	 en	 el	 sistema	 pueden	 describirse	 en	 términos	 de	 dos	 tasas	 de	
decaimiento:	 !	 y	 !.	 !	 es	 la	 tasa	 de	 decaimiento	 del	 modo	 fotónico	 de	 la	 cavidad.	
(! =  !/2!,	 donde	 !	 es	 el	 factor	 de	 calidad	 del	 modo	 fotónico).	 !	 es	 la	 tasa	 de	
decaimiento	 del	 dipolo,	 que	 incluye	 el	 decaimiento	 radiativo	 del	 dipolo	 del	 QD	 a	
modos	 distintos	 del	 modo	 de	 la	 microcavidad	 y	 por	 vías	 no	 radiativas.	 Para	 la	
fabricación	 dispositivos	 en	 los	 que	 se	 produce	 el	 acoplamiento	 entre	 una	
nanoestructura	y	el	modo	fundamental	de	una	microcavidad	es	deseable	maximizar	el	
factor	de	calidad	!	 (por	medio	de	 la	optimización	del	diseño	de	microcavidades	y	de	
de	 los	 procesos	 de	 fabricación)	 para	minimizar	!	 y	 emplear	 nanoestructuras	 de	 alta	
calidad	óptica	para	minimizar	!.	Así	mismo	es	deseable	contar	con	 la	capacidad	para	








	 ! < !, !	Acoplamiento	débil	
	 ! > !, !	Acoplamiento	fuerte	
En	 el	 régimen	 de	 acoplamiento	 débil	 ( ! < !, !)	 la	 dinámica	 del	 sistema	 está	
dominada	por	el	decaimiento	 irreversible	del	dipolo	del	QD.	La	tasa	de	emisión	Γ	del	
QD	en	la	microcavidad	es:	
Γ = 4!! !(!) !	
En	el	caso	de	un	acoplamiento	perfecto	puede	expresarse:	
Γ = !! ·  Γ!  	
 Γ! = !!!!3!!!ℎ!!                  !! = 3!!4!!!! !!!"" 	
En	esta	expresión	  Γ!	es	 la	tasa	de	emisión	natural	del	QD	en	espacio	 libre	y	!!	es	el	
llamado	 factor	 de	 Purcell	 [15]	 que	 cuantifica	 el	 incremento	 de	 la	 tasa	 de	 emisión	
respecto	a	la	tasa	de	emisión	en	el	espacio	libre	por	encontrarse	el	QD	dentro	de	una	
cavidad	óptica	y	depende	únicamente	de	parámetros	de	la	cavidad	óptica.	En	el	caso	
de	 que	 no	 exista	 un	 acoplamiento	 perfecto	 la	 siguiente	 expresión	 cuantifica	 el	
incremento	de	 la	 tasa	de	emisión	del	QD	dentro	de	 la	 cavidad	 respecto	a	 la	 tasa	de	
emisión	en	el	espacio	libre:	
! = Γ
Γ! = !! ! ! · !! !! ! ! 11+ 4!! !!" !!"# − 1 ! 	
Esta	 expresión	 es	 el	 producto	 de	 tres	 factores:	 el	 primero	 es	 el	 factor	 de	 Purcell,	 el	












En	el	régimen	de	acoplamiento	fuerte	( ! > !, !)	la	fuerza	de	interacción	entre	el	QD	
y	el	modo	fotónico	excede	los	mecanismos	de	pérdida,	dando	lugar	a	un	intercambio	
coherente	 de	 energía	 entre	 el	 modo	 fotónico	 de	 la	 microcavidad	 y	 la	 transición	
excitónica	del	QD.	En	esa	situación	la	descripción	del	sistema	debe	hacerse	en	estados	
mixtos	 excitón-fotón	 llamados	 polaritones	 [17].	 Cuando	 la	 emisión	 del	 QD	 está	 en	
resonancia	 con	 el	 modo	 fotónico	 (!!" = !!"#)	 el	 espectro	 se	 desdobla	 en	 los	 dos	




de	 una	 cavidad	 óptica	 de	 alto	 factor	 de	 calidad	 es	 un	 reto	 tecnológico	 pues	 es	
necesario	 lograr	 simultáneamente	 el	 solapamiento	 espectral	 y	 espacial	 entre	 la	
nanoestructura	y	el	modo	fotónico:	la	emisión	de	la	nanoestructura	debe	coincidir	con	
la	posición	espectral	del	modo	 fundamental	de	 la	cavidad	óptica	y	 la	nanoestructura	
debe	estar	localizada	en	la	región	de	máxima	intensidad	del	campo	eléctrico	asociado	
al	modo	fotónico.	
Los	 puntos	 cuánticos	 de	 InAs	 autoensamblados	 (SAQDs)	 obtenidos	 en	 un	 proceso	




integra	 como	 elemento	 activo	 en	 una	microcavidad	 óptica.	 En	 una	microcavidad	 de	
cristal	fotónico	el	campo	eléctrico	está	fuertemente	confinado	y	experimentalmente	se	
ha	 estimado	 que	 es	 necesario	 posicionar	 la	 nanoestructura	 con	 una	 precisión	 de	±50nm	 para	 poder	 observar	 acoplamiento	 [20].	 Como	 se	 ha	 expuesto	 en	 esta	




procesos	 de	 obtención	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 en	 sustratos	 grabados,	 principal	 tema	 de	
estudio	de	esta	tesis.	
Hasta	 la	 fecha	 se	 han	 empleado	 diferentes	 aproximaciones	 para	 la	 fabricación	 de	
sistemas	acoplados	QD-modo	 fotónico	empleando	QDs	de	 InAs,	 lo	que	ha	permitido	
explorar	su	potencial	en	nuevos	dispositivos,	por	ejemplo	en	dispositivos	emisores	de	
fotones	individuales	eficientes,	y	realizar	estudios	fundamentales	[6,21].	
La	 primera	 aproximación	 a	 la	 fabricación	 consiste	 en	 emplear	 una	 distribución	 de	
SAQDs	 de	 InAs	 de	 baja	 densidad	 y	 fabricar	 un	 gran	 conjunto	 de	 microcavidades	
ópticas.	Con	una	densidad	de	SAQDs	de	InAs	adecuada,	es	decir,	que	promedie	un	QD	
por	 microcavidad	 (ρQD≈1μm-2=108cm-2),	 habrá	 una	 cierta	 probabilidad	 de	 encontrar	
microcavidades	en	las	que	la	posición	y	emisión	de	un	QD	sea	adecuada	para	lograr	el	
acoplamiento.	 Esta	aproximación	ha	permitido	 fabricar	 los	primeros	dispositivos	que	
han	 dado	 acceso	 al	 estudio	 del	 régimen	 de	 acoplamiento	 fuerte	 entre	 un	 QD	 y	 un	
modo	fotónico	[8,22].	Sin	embargo,	el	rendimiento	de	esta	estrategia	de	fabricación	es	
muy	bajo;	la	primera	demonstración	experimental	por	T.	Yoshie	et	al.	de	acoplamiento	
fuerte	en	una	microcavidad	de	cristal	 fotónico	requirió	 la	 fabricación	de	un	conjunto	
de	 30000	 microcavidades	 con	 un	 amplio	 rango	 de	 parámetros	 de	 diseño	 [22].	 Por	
tanto	 se	 puede	 considerar	 que	 esta	 estrategia	 sólo	 es	 adecuada	 para	 llevar	 a	 cabo	
estudios	 fundamentales	 del	 sistema	 acoplado	 QD-modo	 fotónico,	 pero	 no	 para	
establecer	 procesos	 tecnológicos	 para	 la	 fabricación	 de	 dispositivos	 basados	 en	 la	
interacción	de	un	QD	con	un	modo	fotónico.	
Con	 el	 fin	 de	 incrementar	 el	 rendimiento	 del	 proceso	 de	 fabricación	 se	 han	
desarrollado	diferentes	estrategias	de	fabricación	deterministas	[23-26].	
Se	han	abordado	estrategias	en	las	que	la	microcavidad	óptica	es	fabricada	en	torno	a	
un	 QD	 de	 InAs	 obtenido	 por	 métodos	 de	 autoensamblado	 y	 seleccionado	 tras	
completar	su	crecimiento.	Estas	técnicas	de	post-selección	permiten	fabricar	de	forma	
determinista	 sistemas	 acoplados	QD-modo	 fotónico	 incrementando	 dramáticamente	
el	rendimiento	del	proceso	de	fabricación,	alcanzando	tasas	de	hasta	~80%	[27]	y	han	
permitido	 llevar	 a	 cabo	 estudios	 del	 acoplamiento	 luz-materia	 en	 el	 estado	 sólido	








el	 lugar	de	 formación	de	 las	nanoestructuras	que	constituirán	el	elemento	activo	del	
dispositivo.	Contar	con	técnicas	de	crecimiento	de	QDs	con	un	alto	control	en	su	lugar	
de	 formación,	 junto	 con	 procesos	 tecnológicos	 de	 fabricación	 de	microcavidades	 de	
alta	calidad	y	métodos	de	alineamiento	de	alta	precisión,	permitirá	fabricar	de	forma	
escalable	dispositivos	basados	en	el	acoplamiento	de	un	único	QD	y	el	modo	fotónico	
de	 una	microcavidad	 óptica.	 Así	mismo,	 controlar	 el	 lugar	 de	 formación	 de	 los	 QDs	
permitirá	abordar	la	fabricación	de	circuitos	fotónicos	o	dispositivos	avanzados	donde	
más	 de	 un	 QD	 debe	 estar	 localizado	 en	 posiciones	 precisas	 [28].	 En	 la	 literatura	
científica	 se	 pueden	 encontrar	 los	 primeros	 trabajos	 que	 abordan	 la	 integración	 de	
SCQDs	 de	 InAs	 en	 microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	 fotónico	 [20,29]	 o	 micropostes	
[30],	 demostrando	 el	 incremento	 de	 la	 tasa	 de	 emisión	 del	 QD	 en	 base	 al	 efecto	
Purcell.	 A	 día	 de	 hoy	 el	 régimen	 de	 acoplamiento	 fuerte	 no	 ha	 sido	 alcanzado	
empleando	SCQDs.	
Entre	 las	 diferentes	 aproximaciones	 existentes	 para	 la	 fabricación	 de	 sustratos	
grabados	para	el	 crecimiento	de	SCQDs	de	 InAs,	 la	 técnica	de	 litografía	de	oxidación	
local	 AFM,	 empleada	 en	 este	 trabajo	 de	 tesis,	 es	 una	 potente	 herramienta	 para	 el	
posicionamiento	 e	 integración	 de	 SCQDs	 en	microcavidades	 ópticas	 [31].	 La	 técnica	
AFM	combina	 las	capacidades	de	nanofabricación	mediante	oxidación	 local	 [32]	y	de	
adquisición	de	 imágenes	 con	 alta	 resolución.	Aprovechando	estas	 capacidades	 se	ha	
abordado	una	estrategia	original	de	 integración	de	SCQDs	de	InAs	en	microcavidades	
ópticas	 de	 cristal	 fotónico	 basada	 en	 el	 recrecimiento	 epitaxial	 de	 microcavidades	
prefabricadas	[31]	que	será	descrita	en	la	siguiente	sección.	
Diferentes	 aproximaciones	 que	 hacen	 uso	 del	 recrecimiento	 epitaxial	 de	 estructuras	
fotónicas	ha	sido	empleadas	para	la	fabricación	de	dispositivos	láser	avanzados	[33,34]	
o	para	la	realización	de	cristales	fotónicos	tridimensionales	[35,36].	M.	Nishimoto	et	al.	






en	el	 rango	UV	con	altos	 factores	de	calidad	 [39]	y	 se	ha	empleado	el	 recrecimiento	
epitaxial	de	microcavidades	de	AlN	sobre	sustratos	grabados	de	Si	para	la	fabricación	
de	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 con	 QDs	 de	 GaN	 embebidos	 [40].	 El	 uso	 de	
técnicas	de	recrecimiento	epitaxial	para	la	integración	de	SCQDs	en	microcavidades	de	
cristal	 fotónico	 bidimensional	 es	 una	 aproximación	 original	 abordada	 en	 IMM-CSIC	
[31].	
	






La	 Figura	 4.4	 presenta	 esquemáticamente	 los	 diferentes	 pasos	 del	 proceso	
desarrollado	 para	 la	 integración	 de	 SCQDs	 en	 microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	
fotónico.	 El	 punto	 de	 partida	 es	 el	 crecimiento	 epitaxial	 de	 la	 estructura	 base	 para	
fabricar	 las	microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional.	 Esta	 estructura	
consiste	 en	una	 capa	 sacrificial	 de	Al0.80Ga0.20As	 y	 una	 lámina	de	GaAs	 (4.4.a).	 Sobre	
esta	estructura	se	lleva	a	cabo	la	fabricación	de	las	microcavidades	de	cristal	fotónico	
bidimensional	(4.4.b).	El	diseño	y	fabricación	de	las	microcavidades	de	cristal	fotónico	
empleadas	 han	 sido	 realizados	 por	 el	 Dr.	 Iván	 Prieto	 empleando	 una	 tecnología	 de	
fabricación	 desarrollada	 en	 IMM-CSIC	 [1].	 Las	 estructuras	 fotónicas	 son	 fabricadas	
mediante	 litografía	 por	 haz	 de	 electrones	 (EBL)	 sobre	 resina	 positiva	 ZEP-520A.	 En	
algunos	 procesos	 de	 fabricación	 se	 utiliza	 una	 máscara	 dura	 de	 SiOx	 para	 la	
transferencia	de	las	estructuras	litografiadas.	La	transferencia	del	patrón	definido	en	la	
resina	al	material	semiconductor	se	realiza	mediante	ataque	seco	ICP-RIE	(inductively	





realiza	 un	 paso	 intermedio	 de	 transferencia	 del	 patrón	 definido	 en	 la	 resina	 a	 la	




proceso	 de	 limpieza	 y	 preparación	 de	 la	 estructura	 fotónicas	 para	 su	 posterior	
recrecimiento	 epitaxial	 (4.4.c).	 La	 limpieza	 de	 las	 estructuras	 debe	 eliminar	
rigurosamente	 los	 restos	 de	 resina	 y	 contaminantes	 introducidos	 en	 el	 proceso	 de	
fabricación	 previo.	 El	 desarrollo	 del	 proceso	 de	 limpieza	 y	 preparación	 de	 las	
estructuras	fotónicas	se	presenta	en	la	sección	4.2.1.	La	siguiente	etapa	es	la	litografía	
de	oxidación	local	AFM	sobre	las	microcavidades	fabricadas	(4.4.d).	Mediante	litografía	
de	 oxidación	 local	 AFM	 se	 fabrica	 en	 cada	 microcavidad	 un	 óxido	 en	 la	 posición	
correspondiente	al	máximo	de	intensidad	del	campo	eléctrico	del	modo	fundamental	
(máxima	 probabilidad	 de	 acoplamiento).	 Los	 nanoagujeros	 resultantes	 de	 la	
eliminación	selectiva	de	estos	óxidos	serán	empleados	como	posiciones	de	nucleación	
preferente	 para	 el	 InAs	 para	 obtener	 nanoestructuras	 posicionadas	 en	 la	 región	 de	
máxima	probabilidad	de	acoplamiento.	
La	etapa	final	es	el	recrecimiento	epitaxial	de	las	microcavidades	mediante	MBE	(4.4.e-
f).	 La	desorción	del	óxido	 superficial	 se	 lleva	a	 cabo	mediante	un	 tratamiento	 con	H	
atómico.	Posteriormente	 se	 crece	una	 capa	buffer	 de	GaAs,	 se	deposita	 InAs	para	 la	
obtención	 de	 un	 QD	 en	 las	 posiciones	 predefinidas	 por	 el	 grabado	 en	 las	
microcavidades	(4.4.e)	y	se	completa	la	estructura	con	una	capa	de	recubrimiento	de	
GaAs	hasta	el	espesor	óptimo	de	confinamiento	óptico	en	la	microcavidad	(4.4.f).	En	la	






Figura	 4.4	 Representación	 esquemática	 de	 la	 estrategia	 de	 integración	 de	 SCQDs	 en	
microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	 fotónico	bidimensional	 desarrollada	 en	 este	 trabajo.	 Sobre	
estructuras	fotónicas	previamente	fabricadas	(a-c)	se	definen	mediante	litografía	de	oxidación	
AFM	las	posiciones	de	nucleación	preferente	para	InAs	(d).	Posteriormente,	las	estructuras	son	
completadas	 mediante	 recrecimiento	 epitaxial	 MBE	 (e,f)	 hasta	 el	 espesor	 óptimo	 de	 la	














desionizada	 para	 eliminar	 la	 resina	 de	 la	 superficie	 de	 las	muestras	 litografiadas.	 La	
Figura	4.5.a	presenta	la	caracterización	AFM	de	una	región	de	cristal	fotónico	tras	este	
proceso	 convencional	 de	 eliminación	 de	 la	 resina.	 La	 imagen	 AFM	 revela	 restos	 de	
resina	 en	 el	 contorno	 de	 los	 agujeros	 del	 cristal	 fotónico.	 Las	 regiones	 planas	 entre	
microcavidades	 aparecen	 en	 cambio	 libres	 de	 resina.	 La	 dificultad	 para	 eliminar	 la	
resina	 en	 el	 contorno	 de	 los	 agujeros	 podría	 explicarse	 porque	 estas	 regiones	 están	
más	 expuestas	 durante	 el	 ataque	 ICP-RIE.	 Este	 resultado	 demuestra	 que	 el	
procedimiento	estándar	no	consigue	eliminar	completamente	los	restos	de	resina	en	la	
muestra	 y	 no	 se	 puede	 considerar	 un	 procedimiento	 adecuado	 para	 la	 limpieza	 de	
microcavidades	para	su	posterior	recrecimiento	epitaxial.	




abundantemente	 con	 acetona	 (C3H6O),	 etanol	 (C2H6O)	 y	 alcohol	 isopropílico	 (IPA,	
C3H8O).	 La	 Figura	 4.5.b	 presenta	 la	 caracterización	 AFM	 de	 una	 región	 de	 cristal	
fotónico	tras	este	proceso	extendido	de	limpieza.	La	imagen	AFM	muestra	los	agujeros	
del	cristal	fotónico	libres	de	restos	de	resina.	La	Figura	4.6.a	presenta	una	imagen	AFM	
de	 una	 región	 plana	 entre	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 tras	 el	 crecimiento	
epitaxial	 de	 15nm	 de	 GaAs	 a	 baja	 temperatura	 (TS=450ºC)	 y	 1.5ML	 de	 InAs	 en	 una	
muestra	 sometida	al	proceso	de	 limpieza	descrito.	 La	 rugosidad	superficial	 rms	de	 la	
muestra	 es	 de	 0.439nm,	 frente	 a	 las	 rugosidades	 típicas	 obtenidas	 en	 epitaxias	 de	
GaAs	en	el	rango	de	~0.2nm.	La	contaminación	de	la	superficie	debido	a	la	presencia	
de	 restos	orgánicos	puede	 limitar	 la	migración	de	 las	especies	 incidentes	y	modificar	
fuertemente	 la	 cinética	de	crecimiento,	dando	 lugar	a	un	 tipo	de	morfología	 rugosa,	
como	la	observada	en	la	muestra	estudiada.	Este	resultado	demuestra	que	el	proceso	










la	que	 se	elimina	 la	parte	 superior	de	 la	 capa	de	GaAs	mediante	un	ataque	químico	
selectivo.	De	esta	forma	se	obtiene	una	superficie	que	no	ha	estado	en	contacto	con	la	
resina	 ni	 con	 los	 productos	 químicos	 orgánicos	 empleados.	 Para	 eliminar	 la	 capa	
superficial	de	GaAs	se	realizan	cuatro	ciclos	de	ataque	químico	del	óxido	superficial	de	
GaAs	 y	 de	 oxidación.	 El	 ataque	 del	 óxido	 superficial	 se	 hace	 mediante	 H2SO4	
concentrado.	 En	 este	 proceso	 se	 ha	 evitado	 emplear	HF	 debido	 a	 que	 presenta	 una	
velocidad	de	ataque	muy	alta	de	la	capa	sacrificial	de	Al0.80Ga0.20As	que	provoca	que	las	
membranas	 de	 GaAs	 se	 rompan.	 Para	 la	 oxidación	 empleamos	 una	 lámpara	 UV/O3	
durante	2	minutos.	Además	la	exposición	a	luz	UV	y	O3	se	ha	descrito	como	un	método	
efectivo	 de	 limpieza	 de	 materiales	 semiconductores,	 especialmente	 para	 eliminar	
restos	orgánicos.	Las	muestras	son	abundantemente	aclaradas	con	agua	desionizada	y	
secadas	con	N2	gas	tras	cada	ataque.	Este	proceso	reduce	el	espesor	de	 la	 lámina	de	
GaAs	 en	 10nm,	 calibrado	 a	 partir	 de	medidas	 RX	 de	 alta	 resolución.	 La	 Figura	 4.5.c	
presenta	 la	 caracterización	AFM	de	una	 región	de	 cristal	 fotónico	 tras	 el	 proceso	de	





sustratos	epitaxiales	en	 los	que	no	se	ha	 llevado	a	cabo	 la	 fabricación	de	estructuras	
fotónicas.	
Este	resultado	indica	que	el	proceso	desarrollado	proporciona	una	superficie	adecuada	
para	 el	 posterior	 crecimiento	 epitaxial,	 haciendo	 compatible	 la	 tecnología	 de	







cristal	 fotónico	 bidimensional.	 Se	muestran	 regiones	 de	 agujeros	 del	 cristal	 fotónico	 tras	 el	
proceso	de	limpieza	convencional	(a),	 la	 limpieza	con	disolventes	orgánicos	(b)	y	 la	secuencia	
oxidación	y	ataque	de	la	superficie	de	la	muestra	(c).	
	
Figura	 4.6	 Imágenes	 AFM	 (1.2x1.2μm2)	 de	 la	 superficie	 de	 una	 región	 plana	 entre	
microcavidades	tras	el	crecimiento	epitaxial	de	15nm	de	GaAs	a	baja	temperatura	y	1.5ML	de	
InAs	 en	 una	 muestra	 sometida	 al	 proceso	 de	 limpieza	 con	 disolventes	 orgánicos	 (a)	 y	 una	
muestra	sometida	al	proceso	de	limpieza	descrito	completo	(b).	
4.2.2. Recrecimiento	de	microcavidades	ópticas	











fotónicas	 se	procede	a	 la	 litografía	de	oxidación	 local	AFM.	En	cada	microcavidad	 se	
fabrica	 un	motivo	 de	 óxido	 en	 la	 posición	 de	máxima	 probabilidad	 de	 acoplamiento	
entre	el	QD	y	el	modo	de	la	microcavidad.	
La	 técnica	 AFM	 combina	 las	 capacidades	 de	 nanofabricación	 mediante	 litografía	 de	
oxidación	local	y	de	adquisición	de	imágenes	con	resolución	en	el	rango	nanométrico	
por	 lo	 que	 es	 una	 herramienta	 muy	 potente	 para	 abordar	 el	 posicionamiento	 de	





de	 cristal	 fotónico	bidimensional	 tipo	 L3.	 En	 la	 parte	 superior	 se	presenta	 la	 imagen	
AFM	de	la	microcavidad	antes	de	la	oxidación	local	(4.7.a)	y	la	distribución	de	campo	
eléctrico	calculada	para	el	diseño	de	microcavidad	fabricado	(4.7.b).	Dado	un	diseño	de	
microcavidad,	 la	 distribución	 de	 campo	 eléctrico	 del	 modo	 fundamental	 puede	 ser	
calculada	y	determinar	la	posición	de	máxima	intensidad	de	campo.	En	esta	posición	la	
probabilidad	 de	 acoplamiento	 entre	 una	 nanoestructura	 y	 el	 modo	 fotónico	
fundamental	 es	máxima	 y,	 por	 tanto,	 es	 la	 posición	objetivo	para	definir	 el	 lugar	 de	
formación	de	un	QD	mediante	la	fabricación	de	un	motivo	de	óxido.	En	la	parte	inferior	




















fotónico	 bidimensional	 para	 lograr	 el	 acoplamiento	 de	 la	 nanoestructura	 y	 el	modo	
fotónico	 fundamental	 de	 la	microcavidad	 [20,27].	 Aunque	 el	 equipo	 AFM	 empleado	
permite	 alcanzar	 este	 valor,	 la	 precisión	 alcanzada	 podría	 ser	 mejorada	 ya	 que	 la	








posiciones	 de	 nucleación	 preferente	 para	 el	 In	 en	 la	 superficie	 de	 GaAs	 que	
corresponde	a	la	microcavidad	óptica.	
Una	vez	finalizada	la	etapa	de	grabado	las	muestras	son	introducidas	en	el	sistema	de	
MBE.	 Son	 desgasificadas	 en	 la	 precámara	 durante	 15	 minutos	 a	 una	 temperatura	
T≈200ºC	 antes	 de	 ser	 transferidas	 a	 la	 cámara	 de	 crecimiento.	 El	 proceso	 de	
crecimiento	 comienza	 con	 la	 desorción	 in	 situ	 del	 óxido	 superficial	 de	 la	 muestra	
mediante	un	 tratamiento	de	30	minutos	 con	H	 atómico	 como	el	 establecido	para	 el	
crecimiento	 epitaxial	 sobre	 sustratos	 grabados	 sobre	 superficie	 plana.	 Se	 expone	 la	
superficie	 de	 la	 muestra	 a	 un	 flujo	 de	 H	 atómico	 y	 As4	 con	 una	 presión	 base	 de	 H	
P=4.5·10-5Torr	y	una	temperatura	de	sustrato	TS=450ºC.	Este	tratamiento	mediante	H	
atómico	permite	eliminar	eficientemente	 componentes	orgánicos	de	 la	 superficie	de	
materiales	semiconductores	[43]	y	por	tanto	complementa	el	tratamiento	de	limpieza	
de	 las	 microcavidades	 previo	 al	 crecimiento.	 A	 continuación	 se	 deposita	 una	 capa	
buffer	 de	GaAs	 de	 15nm	de	 espesor	mediante	 ALMBE	 [44]	 con	 rg(Ga)=0.5ML/s	 y	 un	
ciclo	de	pulsado	1.2s	 (As4	OFF,	Ga	ON)/	0.8s	 (As4	ON,	Ga	ON)	a	una	 temperatura	de	
TS=450ºC.	Para	la	nucleación	de	InAs	se	depositan	1.5ML	de	InAs	con	rg(In)=0.01ML/s	y	
TS=490ºC.	A	continuación	se	completa	la	estructura	con	una	capa	de	recubrimiento	de	
GaAs	 de	 20nm	 de	 espesor.	 En	 el	 crecimiento	 de	 esta	 capa	 se	 han	 investigado	 dos	
modos	 de	 crecimiento:	 crecimiento	 ALMBE	 pulsado	 con	 rg(Ga)=0.5ML/s	 y	 una	
temperatura	de	sustrato	TS=450ºC	y	crecimiento	MBE	continuo	con	rg(Ga)=0.5ML/s	y	
una	 temperatura	 TS=490ºC.	 Completado	 el	 crecimiento,	 las	 muestras	 se	 enfrían	 a	
temperatura	ambiente	y	son	extraídas	del	sistema	para	su	caracterización	morfológica	
mediante	AFM	y	 su	 caracterización	óptica	mediante	μPL.	 En	el	 caso	de	 las	muestras	
para	el	estudio	del	proceso	de	nucleación	de	 InAs,	el	 crecimiento	se	 interrumpe	tras	
depositar	 la	 capa	 de	 InAs	 y	 la	 muestra	 se	 enfría	 a	 temperatura	 ambiente	 para	 ser	
extraída	del	sistema	MBE	y	realizar	su	caracterización	morfológica	mediante	AFM.	
Es	 importante	 señalar	 que	 las	 temperaturas	 y	 velocidades	 de	 crecimiento	 en	 esta	
descripción	 corresponden	 a	 los	 valores	 nominales	 calibrados	 mediante	 RHEED	 en	






Para	 el	 estudio	 del	 proceso	 de	 nucleación	 de	 InAs	 se	 creció	 específicamente	 una	
muestra	 en	 la	 que	 el	 crecimiento	 se	 interrumpe	 tras	 depositar	 la	 capa	 de	 InAs.	 A	
continuación	 la	 muestra	 es	 enfriada	 a	 temperatura	 ambiente	 para	 ser	 extraída	 del	
sistema	MBE	y	realizar	su	caracterización	morfológica	mediante	AFM.	
La	Figura	4.8	muestra	 la	caracterización	AFM	de	una	microcavidad	de	cristal	 fotónico	
bidimensional	 tipo	 L3	 tras	 el	 crecimiento	 de	 una	 capa	 buffer	 de	 GaAs	 de	 15nm	 de	





resultante	 tras	 la	 eliminación	 selectiva	 del	 óxido	 fabricado	 mediante	 litografía	 de	
oxidación	 local	 AFM	mantiene	 la	 selectividad	 para	 el	 proceso	 de	 nucleación	 de	 InAs	
incluso	en	el	interior	del	defecto	de	microcavidad	rodeado	por	los	agujeros	del	cristal	
fotónico.	 Dado	 que	 el	 área	 de	 aporte	 de	 material	 para	 la	 nucleación	 de	 InAs	 es	
comparable	al	área	de	aporte	de	material	en	 los	sustratos	grabados	con	periodicidad	~2μm	 estudiados	 se	 observa	 un	 proceso	 de	 nucleación	 análogo	 al	 obtenido	 en	
sustratos	 grabados	 estudiados	 en	 el	 Capítulo	 3	 de	 esta	memoria.	 Este	 resultado	 de	
selectividad	 del	 proceso	 de	 nucleación	 de	 InAs	 confirma	 la	 validez	 del	 proceso	
desarrollado	 para	 la	 preparación	 y	 limpieza	 de	 las	 microcavidades	 previo	 al	
recrecimiento	epitaxial.	
La	Figura	4.8	permite	observar	que	existe	una	evolución	de	la	forma	de	los	agujeros	de	
cristal	 fotónico	 durante	 el	 proceso	 de	 recrecimiento.	 Los	 agujeros	 de	 partida	 que	








Figura	 4.8	 Imagen	 AFM	 (1.5x1.2μm2)	 de	 una	microcavidad	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional	
tipo	L3	tras	crecimiento	de	una	capa	buffer	de	GaAs	de	15nm	de	espesor	y	1.5ML	de	InAs,	en	la	
que	se	observa	 la	nucleación	selectiva	de	 InAs	en	 la	posición	predefinida	en	 la	microcavidad	
mediante	litografía	de	oxidación	local	AFM.	
En	resumen,	el	desarrollo	de	un	proceso	de	preparación	y	limpieza	de	la	superficie	tras	
el	 proceso	 de	 fabricación	 de	 las	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional	
previo	al	recrecimiento	epitaxial	ha	permitido	logar	la	nucleación	selectiva	de	InAs	en	
las	 posiciones	 de	 máxima	 probabilidad	 de	 acoplamiento	 entre	 el	 QD	 y	 el	 modo	
fotónico	de	la	microcavidad,	predefinidas	mediante	la	fabricación	de	motivos	de	óxido	
en	el	interior	de	microcavidades	mediante	litografía	de	oxidación	local	AFM.	
4.2.2.2. Evolución	 de	 la	 forma	 de	 los	 agujeros	 del	 cristal	 fotónico	 bidimensional	
durante	el	recrecimiento	epitaxial	
En	esta	 sección	 se	estudia	el	 recrecimiento	de	 las	microcavidades	de	 cristal	 fotónico	
prefabricadas	 y	 la	 modificación	 de	 la	 geometría	 del	 cristal	 fotónico	 durante	 el	
recrecimiento	epitaxial.	
La	Figura	4.9	presenta	 la	 caracterización	morfológica	AFM	de	dos	microcavidades	de	
cristal	 fotónico	 recrecidas.	 El	 espesor	 de	 recrecimiento	 en	 ambos	 casos	 es	 35nm.	 La	




(TS=450ºC),	 1.5ML	 de	 InAs	 (TS=490ºC)	 y	 una	 capa	 de	 recubrimiento	 de	 20nm	 de	
espesor	mediante	MBE	 (TS=490ºC)	 y	 la	 imagen	 4.9.b	 corresponde	 al	 crecimiento	 de	
15nm	de	GaAs	mediante	ALMBE	(TS=450ºC),	1.5ML	de	InAs	(TS=490ºC)	y	una	capa	de	
recubrimiento	 de	 20nm	 de	 espesor	 mediante	 ALMBE	 (TS=450ºC).	 Es	 importante	
destacar	que	 las	microcavidades	presentadas	en	 la	Figura	4.9	presentan	además	dos	
orientaciones	diferentes	respecto	a	la	red	cristalina	de	GaAs.	La	microcavidad	en	4.9.a	
está	orientada	perpendicularmente	a	la	dirección	cristalográfica	[110],	esto	es,	el	eje	ΓΚ	 del	 cristal	 fotónico	 (dirección	 en	 la	 que	 se	 suprimen	 tres	 cilindros	 de	 aire	 para	
fabricar	una	microcavidad	L3)	es	perpendicular	a	 la	dirección	 [110].	 La	microcavidad	




bidimensional	 tipo	 L3	 tras	 el	 crecimiento	 de	 una	 capa	 buffer	 de	 GaAs	 de	 15nm	 de	 espesor	
mediante	 ALMBE,	 1.5ML	 de	 InAs	 y	 una	 capa	 de	 GaAs	 de	 20nm	 de	 espesor.	 Se	 compara	 el	
crecimiento	mediante	MBE	(a)	y	ALMBE	(b)	de	la	capa	de	recubrimiento.	
Se	 observa	 en	 ambos	 casos	 una	 fuerte	 evolución	 de	 la	 forma	 de	 los	 agujeros	 que	
componen	 el	 cristal	 fotónico	 dando	 lugar	 a	 agujeros	 alargados	 en	 la	 dirección	
cristalográfica	[110]	y	mostrando	el	desarrollo	de	facetas	en	su	interior.	La	evolución	









evolución	 observada	 ya	 que	 la	 geometría	 y	 el	 desarrollo	 de	 facetas	 es	 similar	 al	
observado	en	los	agujeros	del	cristal	fotónico	tras	el	proceso	de	recrecimiento.	
En	el	caso	en	el	que	la	capa	de	recubrimiento	es	crecida	por	MBE	se	produce	el	colapso	




En	 el	 caso	 en	 el	 que	 la	 capa	 de	 recubrimiento	 es	 crecida	 por	 ALMBE	 se	 produce	 el	
colapso	 entre	 agujeros	 del	 cristal	 fotónico	 únicamente	 en	 la	 dirección	 [110],	 que	
corresponde	tanto	a	la	dirección	de	alargamiento	de	los	agujeros	como	a	la	dirección	
del	 cristal	 fotónico	 en	 la	 que	 la	 distancia	 entre	 agujeros	 vecinos	 es	menor.	 Esto	 da	
lugar	 a	 la	 formación	 de	 canales	 que	 conectan	 los	 agujeros	 del	 cristal	 fotónico	 en	 la	
dirección	[110].	
La	 estructura	 final	 obtenida	 tras	 el	 recrecimiento	 de	 las	 microcavidades	 está	
determinada	tanto	por	evolución	de	la	forma	de	los	agujeros	que	componen	el	cristal	






con	 el	 eje	ΓΚ	 del	 cristal	 fotónico	paralelo,	 perpendicular	 y	 rotado	45º	 respecto	 a	 la	
dirección	 [110]	 de	 la	 red	 cristalina	 de	 GaAs	 para	 su	 caracterización	 morfológica	
mediante	 AFM.	 En	 la	 caracterización	 se	 emplearon	 bajas	 frecuencias	 de	 barrido	
(~0.5lineas/s),	 control	 de	 fase	 [48]	 (realizando	 un	 filtrado	 posterior	 de	 la	 imagen	




realimentación	 fueron	 ajustados	 cuidadosamente	 para	 evitar	 artefactos	 de	 medida.	
Para	 el	 análisis	 de	 la	 forma	de	 los	 agujeros	 que	 componen	el	 cristal	 fotónico	 tras	 el	












En	 la	 Figura	 4.10	 se	 observa	 claramente	 cómo	 la	 dirección	 de	 alargamiento	 de	 los	
agujeros	de	cristal	fotónico	es	siempre	la	dirección	[110]	de	la	red	cristalina	de	GaAs.	
El	 eje	 ΓΚ	 marca	 la	 dirección	 principal	 del	 cristal	 fotónico.	 Los	 agujeros	 del	 cristal	
fotónico	están	separados	por	una	distancia	 igual	al	parámetro	de	red	!	a	 lo	 largo	de	




entre	 agujeros	 vecinos	 (4.10.a)	 y	 la	 formación	 de	 canales	 en	 la	 dirección	 [110]	 que	
conectan	 los	 agujeros	 de	 cristal	 fotónico.	 En	 cambio,	 cuando	 el	 eje	 ΓΚ	 es	




La	 estructura	 de	 cristal	 fotónico	 presentada	 en	 la	 imagen	 4.10.c	 tiene	 la	 misma	
orientación	 relativa	 a	 la	 red	 cristalina	 de	 GaAs	 que	 la	 microcavidad	 presentada	 en	
4.9.a,	esto	es,	el	eje	ΓΚ	es	perpendicular	a	la	dirección	cristalográfica	[110].	Esto	nos	
permite	comparar	el	crecimiento	mediante	MBE	a	una	temperatura	TS=490ºC	(4.9.a)	y	
mediante	 ALMBE	 a	 una	 temperatura	 TS=450ºC	 (4.10.a),	 pudiendo	 observar	 que	 la	
evolución	 de	 la	 forma	 de	 los	 agujeros	 del	 cristal	 fotónico	 durante	 el	 recrecimiento	
epitaxial	 es	menor	 cuando	 el	 crecimiento	 se	 realiza	 a	menor	 temperatura	mediante	




de	crecimiento	de	GaAs.	Esta	evolución	es	menor	cuando	el	 recrecimiento	 se	 realiza	
mediante	 ALMBE	 a	 una	 temperatura	 TS=450ºC	 frente	 a	 MBE	 a	 una	 temperatura	
TS=490ºC.	 La	 orientación	 relativa	 entre	 las	 estructuras	 de	 cristal	 fotónico	 y	 la	 red	
cristalina	de	GaAs	juega	un	papel	clave	en	la	geometría	final	de	la	estructura	de	cristal	




geometría	 del	 cristal	 fotónico	 en	 las	 propiedades	 de	 confinamiento	 óptico	 de	
microcavidades	recrecidas.	
4.2.2.3. Caracterización	óptica	
En	 esta	 sección	 se	 presenta	 la	 caracterización	 óptica	 de	 microcavidades	 de	 cristal	
fotónico	bidimensional	recrecidas	integrando	SCQDs	de	InAs.	Las	estructuras	fotónicas	
son	 recrecidas	 con	 una	 capa	 buffer	 de	 GaAs	 de	 15nm	 mediante	 ALMBE	 a	 una	
temperatura	de	TS=450ºC,	para	la	nucleación	de	InAs	se	depositan	1.5ML	de	InAs	con	
rg(In)=0.01ML/s	y	TS=490ºC	y	la	estructura	se	completa	con	una	capa	de	recubrimiento	
de	 GaAs	 de	 20nm	 de	 espesor	 mediante	 ALMBE	 con	 una	 temperatura	 TS=450ºC.	 Es	
importante	señalar	que	en	el	diseño	empleado	el	punto	cuántico	posicionado	(SCQD)	
en	 la	 microcavidad	 recrecida	 se	 encuentra	 a	 20nm	 de	 la	 superficie.	 Esta	 no	 es	 la	
posición	 óptima	 en	 el	 eje	 vertical	 (que	 correspondería	 a	 un	 QD	 en	 el	 centro	 de	 la	
membrana	 de	 GaAs)	 e	 implica	 una	 reducción	 teórica	 del	 36%	 respecto	 al	 máximo	






























contorno	 de	 las	 estructuras	 fotónicas	 se	 atribuye	 también	 a	 SAQDs	 formados	
preferentemente	 en	 la	 región	 donde	 acaba	 la	 membrana	 de	 cristal	 fotónico.	 Este	
proceso	 de	 nucleación	 está	 favorecido	 por	 la	 presencia	 de	 gradientes	 de	 tensión	 en	
esta	región.	
Para	estudiar	la	naturaleza	de	la	emisión	detectada	en	el	interior	de	las	microcavidades	







Figura	4.12	Espectros	de	μPL	 (T=4K,	Pexc=4μW)	 tomados	en	el	 interior	de	 las	microcavidades	
mostradas	en	la	Figura	4.11.	Se	incluyen	imágenes	AFM	tridimensionales	de	cada	microcavidad	
tomadas	después	del	proceso	de	recrecimiento.	
La	 Figura	 4.12	 presenta	 los	 espectros	 de	 μPL	 tomados	 en	 las	 posiciones	 de	 la	
microcavidad	 de	 las	 estructuras	 fotónicas	mostradas	 en	 la	 Figura	 4.11.	 Junto	 a	 cada	
espectro	se	incluye	una	imagen	AFM	tridimensional	de	la	microcavidad	obtenida	tras	el	
proceso	de	recrecimiento.	Se	debe	destacar	la	correspondencia	entre	la	detección	de	
emisión	 óptica	 en	 la	 microcavidad	 y	 la	 presencia	 de	 un	 montículo	 (mound)	 en	 su	
superficie:	L3-3,	L3-2,	L3-1	y	H1-2.	La	presencia	de	un	montículo	aislado	en	la	superficie	
de	 la	 microcavidad	 recrecida	 es	 señal	 inequívoca	 de	 que	 existe	 un	 QD	 de	 InAs	
enterrado	[50].	El	hecho	de	que	las	cavidades	en	las	que	no	aparece	montículo	(H1-3	y	





Este	 resultado	 nos	 permite	 asignar	 la	 emisión	 detectada	 a	 SCQDs	 formados	 en	 las	
posiciones	definidas	mediante	litografía	de	oxidación	local	AFM.	




La	 optimización	 de	 las	 propiedades	 ópticas	 de	 SCQDs	 ha	 sido	 uno	 de	 los	 objetivos	
abordados	 en	 el	 Capítulo	 3	 de	 esta	memoria	 y	 los	 resultados	 obtenidos	 podrían	 ser	
aplicados	para	la	mejora	de	las	propiedades	ópticas	de	las	nanoestructuras	obtenidas	
en	microcavidades	de	cristal	fotónico	bidimensional	recrecidas.	Junto	a	esto,	el	control	
de	 la	 energía	 de	 emisión	 del	 QD	 es	 un	 requisito	 imprescindible	 para	 lograr	 el	
acoplamiento	de	la	emisión	de	la	nanoestructura	y	el	modo	óptica	de	la	microcavidad.	
Las	 medidas	 ópticas	 presentadas	 demuestran	 la	 obtención	 de	 nanoestructuras	
posicionadas	 ópticamente	 activas	 en	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 mediante	
recrecimiento	 epitaxial	 y	 constituyen	 una	 primera	 validación	 de	 la	 estrategia	 de	
integración	 abordada.	 Sin	 embargo,	 no	 se	ha	 identificado	 la	 estructura	modal	 de	 las	
microcavidades	de	cristal	fotónico	recrecidas.	Por	tanto	se	hace	necesario	estudiar	los	
efectos	en	las	propiedades	de	confinamiento	óptico	de	las	microcavidades	del	proceso	
de	recrecimiento	de	 las	microcavidades	 fabricadas.	En	particular,	el	 recrecimiento	da	
lugar	 a	 una	 reducción	 de	 la	 simetría	 de	 la	 estructura	 fotónica	 y,	 en	 general,	 la	
reducción	 de	 simetría	 en	 las	 estructuras	 fotónicas	 significa	 una	 degradación	 de	 sus	
propiedades	 fotónicas	 [52-54].	 En	 este	 sentido,	 y	 para	 analizar	 la	 viabilidad	 de	 la	
aproximación	abordada,	en	la	siguiente	sección	se	estudiará	el	efecto	de	la	evolución	
de	la	forma	de	los	agujeros	que	componen	el	cristal	fotónico	en	las	estructuras	durante	
el	 proceso	 de	 recrecimiento	 en	 las	 propiedades	 de	 confinamiento	 de	 las	
microcavidades	ópticas.	
4.2.3. Efecto	 de	 la	 evolución	 de	 la	 forma	 de	 los	 agujeros	 de	 cristal	 fotónico	 en	 las	
propiedades	de	confinamiento	óptico	de	las	microcavidades	
Con	el	objetivo	de	estudiar	cómo	se	ven	afectadas	 las	propiedades	de	confinamiento	





cabo	 un	 estudio	 comparativo	 entre	 estructuras	 fotónicas	 recrecidas	 y	 estructuras	
fotónicas	estándar	[55].	
Para	la	fabricación	de	las	microcavidades	de	este	estudio	se	crecieron	epitaxialmente	
dos	 estructuras	 base	 (Figura	 4.13.a,b)	 consistentes	 en	 una	 capa	 sacrificial	 de	
Al0.80Ga0.20As	de	1μm	de	espesor	y	una	capa	de	GaAs	con	distinto	espesor	cada	una	de	
ellas:	140nnm	y	115nm.	Ambas	estructuras	incluyen	una	capa	de	SAQDs	a	70nm	de	la	




fotónico	mediante	 el	 proceso	 estándar	 (a)	 y	mediante	 el	 proceso	 de	 recrecimiento	 epitaxial	
(b).	Se	incluyen	los	espectros	de	fotoluminiscencia	(PL)	a	baja	temperatura	(T=20K)	de	ambas	
estructuras	(c,d).	
En	 ambas	 estructuras	 se	 fabricaron	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 tipo	 L7.	 La	






Figura	 4.14	 Esquemas	 de	 la	 sección	 trasversal	 de	 las	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	
fabricadas	mediante	el	proceso	estándar	(a)	y	mediante	el	proceso	de	recrecimiento	epitaxial	
(b).	
En	 el	 caso	 de	 la	 epitaxia	 de	 140nm	 de	 espesor	 se	 siguió	 el	 procedimiento	 de	
fabricación	 estándar	 [1]	 y	 estas	 microcavidades	 constituyen	 la	 referencia	 para	 el	
estudio	de	la	estructura	modal	de	las	microcavidades	recrecidas	(4.14.a).	En	el	caso	de	
la	 epitaxia	 de	 115nm,	 una	 vez	 fabricadas	 las	 microcavidades	 por	 el	 procedimiento	
estándar,	 se	 empleó	 el	 proceso	 de	 recrecimiento	 desarrollado	 en	 este	 trabajo	 para	
completar	el	espesor	de	 la	membrana	de	GaAs	hasta	140nm	(4.14.b).	Completado	el	
crecimiento	 las	 muestras	 se	 extraen	 del	 sistema	 MBE	 para	 el	 estudio	 óptico	 de	 la	
estructura	modal	mediante	μPL.	Para	que	 los	modos	fotónicos	de	 las	microcavidades	
fabricadas	estén	dentro	del	rango	de	emisión	de	 los	SAQDs	se	fabricaron	estructuras	
fotónicas	 con	 cuatro	 parámetros	 de	 red	 (a=250,	 260,	 270	 y	 280nm)	 y	 radios	 r	 en	 el	
rango	0.26-0.33a.	
Dado	que	el	espesor	recrecido	(35nm)	es	 igual	al	estudiado	en	 la	sección	anterior,	 la	
evolución	que	sufrirán	 los	agujeros	del	 cristal	 fotónico	durante	el	 recrecimiento	 será	
equivalente.	 Por	 otro	 lado,	 hay	 que	 señalar	 que	 la	 capa	 activa	 consiste	 en	 QDs	




que	 tiene	 lugar	 en	 las	 estructuras	durante	 el	 proceso	de	 recrecimiento	en	el	 que	 se	
completa	el	espesor	de	GaAs	hasta	140nm.	
Sobre	 ambas	 estructuras	 base	 se	 fabricaron	 estructuras	 de	 cristal	 fotónico	 con	












mediante	 recrecimiento	 epitaxial:	 microcavidades	 !7∥	 (4.15.a)	 y	 !7!	 (4.15.b).	 Se	
observan	 claramente	 las	 diferencias	 entre	 ambas	orientaciones;	 los	 agujeros	 vecinos	










La	 Figura	 4.16	 presenta	 el	 espectro	 de	 μPL	 de	 un	 conjunto	 de	 microcavidades	
fabricadas	 con	 idénticos	 parámetros	 de	 fabricación:	 una	 microcavidad	 estándar	 de	
referencia	 (!7)	 y	 dos	 microcavidades	 recrecidas	 (!7!	 y	 !7∥).	 Ambas	 microcavidades	
recrecidas	 presentan	 un	 espectro	 con	 resonancias	 que	 replican	 bien	 la	 estructura	
modal	 típica	 de	 una	 cavidad	 tipo	 L7,	 como	 la	 cavidad	 de	 referencia	 presentada	 en	
4.16.a,	 lo	 que	 indica	 un	 confinamiento	 óptico	 efectivo	 en	 las	 estructuras	 recrecidas.	
Los	factores	de	calidad	!	del	modo	fundamental	medidos	son	9333	en	la	microcavidad	
de	 referencia	 y,	 4169	 y	 1749	 en	 las	 microcavidades	 recrecidas	 !7!	 y	 !7∥,	
respectivamente,	 presentadas	 en	 4.16.b	 y	 4.16.c.	 Además	 los	 modos	 fotónicos	
presentan	 polarización	 lineal	 (ver	 diagramas	 de	 polarización	 incluidos	 junto	 a	 cada	
modo	en	la	Figura	4.16)	como	es	esperado	en	cavidades	tipo	Ln	[56,57].	
El	 estudio	 estadístico	 de	 la	 posición	 espectral	 del	 modo	 fundamental	 en	 las	
microcavidades	recrecidas	muestra	un	desplazamiento	modal	hacia	el	azul	respecto	a	
la	posición	del	modo	fundamental	en	las	microcavidades	estándar	L7	de	referencia	de	





36%	 en	 promedio	 para	 las	 microcavidades	 !7!	 y	 un	 15%	 en	 promedio	 para	 las	
microcavidades	 !7∥.	 La	 configuración	 perpendicular	 es	 más	 robusta	 frente	 a	 la	
distorsión	de	 la	red	fotónica	 introducida	durante	el	recrecimiento	epitaxial	y	permite	
preservar	 en	 mayor	 medida	 el	 confinamiento	 óptico	 de	 las	 microcavidades,	
presentando	mayores	 factores	de	 calidad	!.	 En	este	 caso	 se	han	medido	 valores	de	
factor	de	calidad	de	hasta	!~5000.	
Los	resultados	presentados	demuestran	que	microcavidades	ópticas	de	cristal	fotónico	




Para	 analizar	 cualitativamente	 los	 resultados	 obtenidos	 y	 evaluar	 el	 impacto	 de	 la	
modificación	de	la	geometría	del	cristal	fotónico	en	las	propiedades	de	confinamiento	
óptico	 de	 las	 microcavidades	 recrecidas	 se	 realizó	 un	 estudio	 teórico	 mediante	
simulaciones	 tridimensionales	 en	 diferencias	 finitas	 en	 dominio	 temporal	 (3D-FDTD,	
three	 dimensional	 finite	 differences	 in	 time	 domain)	 [58].	 Estas	 simulaciones	 fueron	
realizadas	 por	 el	 Dr.	 Iván	 Prieto	 empleando	 software	 Lumerical	 [42].	 Para	 la	
modelización	 de	 la	 forma	 de	 los	 agujeros	 que	 componen	 el	 cristal	 fotónico	 tras	 el	
proceso	 de	 recrecimiento	 epitaxial	 se	 emplearon	 imágenes	 AFM	 de	 alta	 resolución	
(área	máxima	2x2μm2,	1024x1204pixel)	adquiridas	con	bajas	velocidades	de	barrido	y	
control	 de	 fase	 como	 las	 presentadas	 en	 la	 Figura	 4.10.	 A	 partir	 de	 los	 distintos	
parámetros	 geométricos	 extraídos	 de	 estas	 imágenes	 se	 estableció	 un	 modelo	 de	
agujero	 que	 pudiera	 ser	 implementado	 en	 el	 software	 Lumerical	 [42]	 para	 las	
simulaciones	3D-FDTD.	
La	Figura	4.17.a	presenta	una	imagen	AFM	de	alta	resolución	de	un	agujero	de	cristal	
fotónico	en	detalle.	Puede	observarse	el	desarrollo	de	 facetas	en	 su	 interior	 [46].	 La	














Los	 valores	 de	 los	 semiejes	 de	 la	 elipse	 se	 toman	 a	 partir	 de	 perfiles	 trazados	 en	 la	
imagen	obtenida	por	AFM	en	 la	dirección	[110]	 (rE)	y	 110 	 (re)	como	 la	mitad	de	 la	
distancia	entre	los	puntos	en	que	se	produce	el	cambio	de	pendiente	desde	la	faceta	
interior	a	la	superficie	plana.	
Las	 simulaciones	 realizadas	 permiten	 calcular	 el	 factor	 de	 calidad	 (!)	 y	 posición	
espectral	 del	 modo	 fundamental	 (λ)	 en	 microcavidades	 L7	 estándar	 (agujeros	
cilíndricos	 ideales)	 y	 microcavidades	 en	 estructuras	 recrecidas	 (agujeros	 según	 el	
modelo	 mostrado	 en	 4.17.b).	 Se	 realizaron	 simulaciones	 para	 microcavidades	 con	
diferentes	 factores	de	 llenando	 (FF,	 filling	 factor),	que	 se	define	como	 la	 relación	de	
volumen	entre	GaAs	y	aire	en	la	celda	unidad	del	cristal	fotónico,	y	variando	el	ángulo	












cavidades	 recrecidas	en	 función	del	 factor	de	 llenado	FF	 (c).	Figura	 tomada	y	adaptada	de	 la	
memoria	de	tesis	del	Dr.	Iván	Prieto	[1].	
La	 Figura	 4.18.a	 presenta	 la	 variación	 del	 factor	 de	 calidad	!	 con	 el	 ángulo	 θ	 para	
microcavidades	 recrecidas.	 Se	 observa	 una	 reducción	 del	 factor	 de	 calidad	!	 de	 las	
microcavidades	recrecidas	respecto	a	las	microcavidades	de	referencia.	Los	valores	de	!	 máximos	 se	 encuentran	 para	 θ=0º	 (!7∥,)	 y	 θ=90º	 (!7!),	 que	 son	 los	 dos	 casos	
estudiados	 experimentalmente.	 Las	 estructuras	!7!	 presentan	 una	menor	 distorsión	
de	 la	 red	 fotónica	que	 las	estructuras	!7∥	 y	permiten	obtener	mayores	 valores	!.	 El	
menor	 confinamiento	 óptico	 obtenido	 para	 !7∥	 puede	 ser	 explicado	 por	 el	 colapso	





las	 dos	 configuraciones	 estudiadas	 (!7!,	 θ=90º	 y	 !7∥,	 θ=0º)	 y	 la	 microcavidad	 de	
referencia	 (!7)	 para	diferentes	 valores	 r/a.	 Se	 encuentra	un	desplazamiento	hacia	 el	
azul	 del	 modo	 fundamental	 con	 valores	 crecientes	 r/a	 en	 los	 tres	 casos,	 con	 un	





desplazamiento	al	azul	del	modo	 fundamental	en	 las	estructuras	 recrecidas,	pero	no	
muestran	 la	 diferencia	 espectral	 encontrada	 experimentalmente	 entre	 las	 dos	
configuraciones	(!7!	y	!7∥)	estudiadas.	
La	Figura	4.18.c	presenta	la	variación	del	factor	!	con	el	factor	de	llenado	(FF)	para	las	
dos	 configuraciones	 estudiadas	 (!7!,	 θ=90º	 y	 !7∥,	 θ=0º)	 y	 la	 microcavidad	 de	
referencia	 (!7).	El	comportamiento	es	similar	en	 los	tres	casos.	El	principal	efecto	en	
las	microcavidades	recrecidas	es	la	reducción	del	factor	!,	pero	se	preserva	en	buena	
medida	 para	 valores	 pequeños	 de	 FF	 (<0.35),	 especialmente	 para	 la	 configuración	
perpendicular	!7!.	 Hay	 que	 tener	 en	 cuenta	 que	 la	modificación	 de	 la	 forma	 de	 los	
agujeros	 que	 componen	 el	 cristal	 fotónico	 durante	 el	 recrecimiento	 da	 lugar	 a	 un	
incremento	efectivo	del	factor	de	llenado,	lo	que,	como	se	observa	en	la	Figura	4.18.c,	





durante	 el	 recrecimiento	 epitaxial	 preservan	 una	 estructura	 modal	 análoga	 a	 la	 de	
microcavidades	estándar.	Para	una	orientación	óptima	de	las	microcavidades	respecto	
a	 la	 red	 cristalina	de	GaAs	 (ΓΚ	⊥	 [110])	 se	ha	obtenido	experimentalmente	que	 las	
microcavidades	recrecidas	preservan	en	promedio	un	36%	del	factor	de	calidad	de	las	
microcavidades	de	referencia,	midiéndose	factores	de	calidad	de	hasta	!~5000.	Estos	
resultados	demuestran	 la	viabilidad	de	 la	aproximación	abordada	para	 la	 integración	




En	este	 capítulo	 se	ha	desarrollado	una	aproximación	original	 para	 la	 integración	de	






- Se	 ha	 desarrollado	 un	 proceso	 de	 limpieza	 y	 preparación	 de	 estructuras	
fotónicas	 compatible	 con	 el	 posterior	 recrecimiento	 epitaxial	 mediante	 MBE	
para	la	obtención	de	SCQDs.	
- Se	 ha	 demostrado	 la	 fabricación	 de	motivos	 de	 óxido	mediante	 litografía	 de	
oxidación	 local	 AFM	 en	 el	 interior	 de	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 en	
posiciones	 de	máxima	 probabilidad	 de	 acoplamiento	 entre	 un	QD	 y	 el	modo	
fotónico	de	microcavidad	con	una	precisión	de	posicionamiento	de	±50nm.	
- Se	 ha	 obtenido	 la	 nucleación	 selectiva	 de	 QDs	 de	 InAs	 en	 posiciones	
predefinidas	 mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local	 AFM	 en	 el	 interior	 de	






- El	 recrecimiento	de	estructuras	 fotónicas	 fabricadas	con	diferente	orientación	




o ΓΚ	 ⊥	 [110]	 –	 En	 esta	 configuración	 no	 se	 produce	 el	 solapamiento	
entre	agujeros	vecinos	en	ninguna	dirección.	
- Las	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 obtenidas	 mediante	 recrecimiento	
epitaxial	 preservan	 una	 estructura	 modal	 análoga	 a	 la	 de	 microcavidades	
estándar,	midiéndose	factores	de	calidad	de	hasta	!~5000.	
La	obtención	de	SCQDs	de	 InAs	ópticamente	activos	en	el	 interior	de	microcavidades	
de	 cristal	 fotónico	 previamente	 fabricadas	 junto	 con	 la	medida	 de	 altos	 factores	 de	
calidad	 en	microcavidades	 obtenidas	mediante	 recrecimiento	 epitaxial	 demuestra	 la	






Como	 trabajo	 futuro,	 es	necesaria	 la	utilización	de	nanoestructuras	 con	propiedades	
ópticas	 optimizadas	 aplicando	 los	 resultados	 obtenidos	 en	 el	 Capítulo	 3	 de	 esta	
memoria,	 que	 han	 permitido	 obtener	 un	 alto	 grado	 de	 control	 en	 la	 estadística	 de	
ocupación	y	reducir	el	ensanchamiento	espectral	de	las	nanoestructuras.	Estos	SCQDs	
deben	ser	integrados	en	microcavidades	de	cristal	fotónico	adecuadamente	diseñadas	
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En	 este	 trabajo	 de	 tesis	 se	 ha	 abordado	 el	 desarrollo	 de	 un	 proceso	 tecnológico	 de	
fabricación	de	puntos	cuánticos	con	control	en	su	lugar	de	formación	(SCQDs)	de	InAs	
sobre	sustratos	de	GaAs(001).	El	crecimiento	de	estas	nanoestructuras	se	ha	llevado	a	
cabo	 mediante	 epitaxia	 por	 haces	 moleculares	 (MBE)	 sobre	 sustratos	 grabados	
fabricados	mediante	litografía	de	oxidación	local	por	microscopia	de	fuerzas	atómicas	
(AFM).	La	optimización	de	las	propiedades	ópticas	de	las	nanoestructuras	obtenidas	y	
el	 control	 del	 proceso	 de	 nucleación,	 así	 como	 la	 compatibilidad	 del	 proceso	 con	 la	
integración	en	microcavidades	ópticas	de	cristal	fotónico	son	objetivos	principales	del	
trabajo.	En	paralelo	al	trabajo	de	desarrollo	de	un	proceso	de	fabricación	de	SCQDs	de	

























15nm,	 obteniendo	 una	 tasa	 de	 ocupación	 simple	 del	 89%	 para	 un	 rango	 de	
tamaños	de	motivo	de	óxido	rox=50-100nm.	






• Se	 han	 obtenido	 SCQDs	 de	 InAs	 localizados	 a	 30nm	 de	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	con	un	valor	medio	de	anchura	espectral	de	 línea	de	304μeV	y	
una	 tasa	 de	 ocupación	 del	 50%,	 siendo	 la	 tasa	 de	 ocupación	 simple	 del	 29%	
para	un	rango	de	tamaños	de	motivo	de	óxido	rox=75-115nm,	empleando	capas	
buffer	de	GaAs	crecidas	mediante	ALMBE	a	una	temperatura	de	TS=450ºC.	
• A	 partir	 de	 los	 resultados	 obtenidos	 puede	 afirmarse	 que	 la	 temperatura	
máxima	a	la	que	se	expone	la	intercara	de	recrecimiento	es	un	parámetro	más	
determinante	en	 la	 reducción	de	 los	efectos	de	ensanchamiento	espectral	de	
los	SCQDs	de	InAs	que	la	distancia	a	la	intercara	de	recrecimiento.	
La	capacidad	de	abordar	simultáneamente	la	optimización	de	las	propiedades	ópticas	y	
la	 estadística	 de	 ocupación	 en	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 muestra	 la	 relevancia	 del	
proceso	 de	 fabricación	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 desarrollado	 en	 este	 trabajo.	 El	 proceso	
además	presenta	margen	de	mejora	de	las	propiedades	ópticas	de	SCQDs	por	medio,		
bien	del	uso	de	ciclos	térmicos	de	la	intercara	de	recrecimiento	a	mayor	temperatura	







Se	 ha	 estudiado	 la	 integración	 de	 forma	 determinista	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 como	
elemento	 activo	 en	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional	 en	 una	
aproximación	original	mediante	el	uso	de	 litografía	de	oxidación	local	por	AFM	sobre	
microcavidades	de	cristal	fotónico	bidimensional	previamente	fabricadas:	
• Se	 ha	 desarrollado	 un	 proceso	 de	 limpieza	 y	 preparación	 de	 estructuras	
fotónicas	 compatible	 con	 el	 posterior	 recrecimiento	 epitaxial	 mediante	 MBE	
para	la	obtención	de	SCQDs.	
• Se	 ha	 demostrado	 la	 fabricación	 de	motivos	 de	 óxido	mediante	 litografía	 de	
oxidación	 local	 AFM	 en	 el	 interior	 de	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 en	
posiciones	 de	máxima	 probabilidad	 de	 acoplamiento	 entre	 un	QD	 y	 el	modo	
fotónico	de	microcavidad	con	una	precisión	de	posicionamiento	de	±50nm.	
• Se	 ha	 obtenido	 la	 nucleación	 selectiva	 de	 QDs	 de	 InAs	 en	 posiciones	
predefinidas	 mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local	 AFM	 en	 el	 interior	 de	






• El	 recrecimiento	de	estructuras	 fotónicas	 fabricadas	con	diferente	orientación	









• Las	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 obtenidas	 mediante	 recrecimiento	
epitaxial	 preservan	 una	 estructura	 modal	 análoga	 a	 la	 de	 microcavidades	
estándar,	midiéndose	factores	de	calidad	de	hasta	!~5000.	
La	obtención	de	SCQDs	de	 InAs	ópticamente	activos	en	el	 interior	de	microcavidades	
de	 cristal	 fotónico	 previamente	 fabricadas	 junto	 con	 la	medida	 de	 altos	 factores	 de	
calidad	 en	microcavidades	 obtenidas	mediante	 recrecimiento	 epitaxial	 demuestra	 la	
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la	 barras	 de	 la	 red	 reciproca.	 Figura	 tomada	 de	 la	 memoria	 de	 tesis	 doctoral	 de	 Dr.	 Javier	
Martín	Sánchez	[28],	a	partir	de	referencia	[27].	........................................................................	36	
Figura	 2.6	 Representación	 esquemática	 de	 la	 oscilación	 del	 haz	 especular	 del	 patrón	 de	
difracción	RHEED	en	el	crecimiento	epitaxial	de	1ML.	Estas	oscilaciones	constituyen	el	método	
más	habitual	para	 la	medida	de	 las	velocidades	de	crecimiento	en	MBE.	Figura	tomada	de	 la	
memoria	de	tesis	doctoral	del	Dr.	Javier	Martín	Sánchez	[28].	..................................................	37	




una	 superficie	 GaAs(001)-2x4	 (a)	 y	 patrón	 de	 difracción	 tridimensional	 observado	 tras	 la	
formación	de	QDs	(b).	Imagen	adaptada	de	la	tesis	doctoral	del	Dr.	Javier	Martín	Sánchez	[28].
	....................................................................................................................................................	40	
Figura	 2.9	 Velocidad	 de	 crecimiento	 de	 As	 en	 función	 de	 la	 temperatura	 de	 sustrato	 para	
diferentes	presiones	de	As4.	Datos	experimentales	extraídos	de	 la	 referencia	 [32]	 (a)	y	datos	
experimentales	obtenidos	en	IMM-CSIC	(b).	..............................................................................	41	
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Figura	 3.28	 Espectros	 de	 μPL	 (T=4K,	 Pexc=4μW)	 obtenidos	 en	 la	 muestra	 sin	 recubrimiento	
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de	 la	 intensidad	 integrada	 de	 X-,	 XX	 y	 X	 en	 función	 de	 la	 potencia	 de	 excitación	 P!"#	 (b),	









de	 GaAs	 mediante	 MBE	 (a)	 y	 ALMBE	 (b)	 correspondientes	 a	 óxidos	 de	 partida	 de	 similar	
geometría	(hox≈13nm	rox≈70nm).	Se	emplea	la	misma	escala	de	color	en	ambas	imágenes.	En	la	
parte	inferior	(c-d)	se	incluyen	los	perfiles	(indicados	con	líneas	discontinuas	en	las	imágenes)	
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Figura	 4.8	 Imagen	 AFM	 (1.5x1.2μm2)	 de	 una	microcavidad	 de	 cristal	 fotónico	 bidimensional	
tipo	L3	tras	crecimiento	de	una	capa	buffer	de	GaAs	de	15nm	de	espesor	y	1.5ML	de	InAs,	en	la	






bidimensional	 tipo	 L3	 tras	 el	 crecimiento	 de	 una	 capa	 buffer	 de	 GaAs	 de	 15nm	 de	 espesor	
mediante	 ALMBE,	 1.5ML	 de	 InAs	 y	 una	 capa	 de	 GaAs	 de	 20nm	 de	 espesor.	 Se	 compara	 el	
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fotónico	mediante	 el	 proceso	 estándar	 (a)	 y	mediante	 el	 proceso	 de	 recrecimiento	 epitaxial	
(b).	Se	incluyen	los	espectros	de	fotoluminiscencia	(PL)	a	baja	temperatura	(T=20K)	de	ambas	
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modo	fundamental	en	cada	caso.	Se	 incluye	 	 junto	a	cada	modo	el	diagrama	de	polarización	
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Quantum	 dots	 (QDs)	 are	 structures	 that	 show	 quantum	 confinement	 in	 all	 three	
directions	 of	 space.	 In	 particular	 semiconductor	 QDs	 are	 nanometric	 structures	 and	
they	 have	 great	 potential	 in	 the	 development	 of	 optoelectronic	 devices	 [1].	 In	
particular,	 the	optoelectronic	devices	that	exploit	 the	quantum	properties	of	a	single	




development	of	 this	 kind	of	devices	exploits	 in	many	cases	 the	 light-matter	 coupling	
that	takes	place	when	an	emitter	 is	 located	in	a	high	quality	factor	optical	cavity.	For	
the	 development	 of	 single	 photon	 sources,	 an	 increment	 of	 the	 emission	 rate	 is	
obtained	due	to	Purcell	effect	[7].	Nevertheless,	the	fabrication	of	single	QD-photonic	
mode	 coupled	 systems	 is	 nowadays	 a	 technological	 challenge;	 it	 is	 necessary	 to	
simultaneously	 achieve	 the	 spectral	 and	 spatial	 matching	 of	 the	 emission	 of	 the	
nanostructure	and	the	photonic	mode:	the	nanostructure	emission	wavelength	should	




the	 high	 quality	 InAs	 quantum	 dots	 obtained	 by	 epitaxial	 Stranski-Krastanov	 self-
assembly	in	GaAs(001)	surface	[8].	These	self-assembled	quantum	dots	(SAQDs)	show	
high	structural	and	optical	quality	s	but	they	present	an	important	practical	drawback	
as	 it	 is	 not	 possible	 to	 know	 their	 nucleation	 site	 a	 priori.	 Due	 to	 the	 strict	












growth	 on	 patterned	 substrates	 imposes	 important	 limitations	 compared	 to	 the	
growth	of	QDs	by	means	of	self	assembly	processes.	First,	high	resolution	lithographic	
techniques	 are	 used	 for	 the	 fabrication	 of	 the	 patterned	 substrates	 and	 defects	 or	
contamination	 could	 be	 introduced	 in	 the	 substrate	 surface.	 Second,	 standard	
procedures	 in	 epitaxial	 growth,	 such	 as	 surface	 oxide	 thermal	 desorption	 and	 the	
growth	of	thick	buffer	layers,	are	not	suitable	for	patterned	substrates	due	to	the	need	
to	preserve	 the	patterned	motifs.	 These	 limitations	 result	 in	 that	 the	nanostructures	
are	 grown	 in	 proximity	 to	 the	 regrowth	 interface,	 which	 may	 degrade	 the	 optical	
properties	 of	 the	 obtained	 nanostructures	 [11].	 Therefore,	 it	 is	 crucial	 to	 study	 and	
optimize	 all	 processes	 involved	 in	 the	 fabrication	of	 SCQDs	 to	obtain	nanostructures	






InAs	 site-controlled	 quantum	 dots	 (SCQDs)	 with	 high	 reproducibility	 and	 suitable	
optical	properties	for	their	potential	application	in	advanced	optoelectronic	devices.	In	
this	 work	 molecular	 beam	 epitaxy	 (MBE)	 is	 used	 for	 the	 growth	 of	 InAs	 SCQDs	 on	
GaAs(001)	 patterned	 substrates	 and	 atomic	 force	 microscopy	 (AFM)	 local	 oxidation	
lithography	is	used	for	the	fabrication	of	the	patterned	substrates.	






The	deterministic	 integration	of	 such	 SCQDs	 in	 photonic	 crystal	 optical	microcavities	
has	been	investigated	by	means	of	a	novel	strategy	based	on	the	epitaxial	regrowth	of	
prefabricated	 optical	 microcavities.	 This	 strategy	 has	 been	 jointly	 developed	 in	 this	
work	and	in	the	thesis	by	Dr.	Ivan	Prieto	[12].	The	aim	of	this	work	within	the	strategy	











lithography.	 This	 technique	 enables	 the	 direct	 patterning	 of	 the	 substrate	 surface.	
Fabricated	oxides	 expand	 in	 the	 semiconductor	 and	nanohole	 patterns	 are	 obtained	
when	they	are	selective	removed.	These	nanoholes	will	be	used	as	selective	nucleation	
sites	for	In.	
The	 first	 SCQD	 fabrication	 process	 studied	 in	 this	 work	 uses	 an	 in	 situ	 atomic	 H	
treatment	at	TS=490ºC	to	remove	the	superficial	oxide	and	the	fabricated	oxide	motifs.	
1.5ML	 InAs	 is	 grown	 on	 a	 15nm	 thick	 GaAs	 buffer	 layer	 to	 separate	 the	 active	
nanostructures	 from	 the	 regrowth	 interface.	 This	 process	 leads	 to	 obtaining	









the	 obtained	 nanostructures	 show	 spectral	 broadening,	 with	 an	 average	 spectral	
linewidth	 value	of	 870μeV	 [15],	which	 is	 attributed	 to	 spectral	 diffusion	 effects.	 The	
revision	of	the	growth	procedure	shows	important	reproducibility	problems,	obtaining	
very	different	occupation	ratios	with	 identical	growth	conditions	for	different	growth	
rounds.	 These	 problems	 cannot	 be	 explained	 by	 the	 small	 changes	 in	 the	 growth	
conditions	 (within	 our	 MBE	 system	 accuracy)	 between	 different	 growth	 rounds.	
Reproducibility	problems	are	 related	to	 the	 in	situ	atomic	H	desorption	of	 fabricated	
oxide	 motifs;	 it	 is	 not	 possible	 to	 complete	 the	 fabricated	 oxides	 desorption	 in	 a	




without	 oxide	 residuals	 and	 known	 geometry	 in	 a	 reproducible	 manner	 for	 the	
subsequent	growth	of	InAs	SCQDs.	
A	study	of	the	InAs	nucleation	as	a	function	of	two	main	growth	parameters,	namely	
substrate	 temperature	 and	 As4	 pressure,	 in	 pattern	 nanoholes	 in	 the	 regrowth	
interface	 has	 been	 performed	 [16].	 This	 study	 has	 been	 carried	 out	 on	 the	 pattern	
nanoholes	 in	 the	 regrowth	 interface	without	 a	 GaAs	 buffer	 layer.	 Remove	 the	GaAs	
buffer	 layer	 prior	 to	 InAs	 deposition	 allow	 us	 to	 study	 the	 InAs	 growth	 process	 in	
symmetric	motifs,	avoiding	the	shape	evolution	and	depth	reduction	of	the	nanoholes	
during	 the	 growth	 of	 a	 GaAs	 layer.	 The	 obtained	 nanostructures	 are	 expected	 to	
present	poor	optical	properties	as	 they	are	grown	directly	on	 the	patterned	 surface.	
Nevertheless,	we	will	later	use	the	InAs	nuclei	directly	grown	on	the	patterned	surface	
as	 seed	 layer	 to	 grow	 a	 second	 layer	 of	 optically	 nanostructures	 on	 top	 of	 a	 GaAs	
spacer	 layer.	The	thickness	of	 this	spacer	 layer	determines	the	distance	between	the	
active	nanostructures	and	the	regrowth	interface.	
The	 InAs	 nucleation	 process	 was	 studied	 for	 different	 substrate	 temperatures	
TS=490ºC,	 TS=510ºC	 and	 TS=530ºC	 at	 constant	 As	 pressure	 (Feq(As)=2ML/s).	 The	













The	 InAs	 nucleation	 process	was	 studied	 for	 different	 As	 pressures	 Feq(As)=3.5ML/s,	




Feq(As)=2ML/s	 are	 used,	 with	 QDs	 aligned	 along	 [110]	 direction	 due	 to	 preferential	
incorporation	of	In	atoms	in	B	type	facets	within	the	nanoholes	[13].	
When	InAs	deposition	 is	carried	out	at	Feq(As)=0.5ML/s	the	nucleation	of	a	single	QD	
per	 pattern	 site,	 located	 at	 the	 bottom	 of	 the	 nanohole,	 is	 achieved.	 With	
Feq(As)=0.5ML/s	88%	single	occupation	ratio	has	been	demonstrated	for	oxide	motifs	
in	 the	 range	rox=50-120nm	and	100%	single	occupation	 for	oxide	motifs	 in	 the	 range	
rox=70-100nm	has	been	demonstrated.	The	change	 in	 the	 InAs	nucleation	 for	 low	As	
pressure	 suggests	 a	 change	 in	 the	 balance	 between	 the	 reactivity	 of	 the	 different	
facets	within	 the	 nanohole	 and	 the	 surface	 chemical	 potential	minimum	 related	 the	
motif	 geometry.	 This	 change	 modifies	 the	 nucleation	 process	 and	 In	 reaches	 the	
bottom	of	the	nanohole	(surface	chemical	potential	minimum)	and	the	formation	of	a	
single	 SCQD	 is	 achieved.	 These	 results	 demonstrate	 that	 the	 control	 of	 the	 growth	
kinetics	 is	 crucial	 to	 control	 of	 the	 occupation	 statistics	 in	 the	 growth	 of	 SCQDs	 in	
patterned	substrates.	
Based	 on	 the	 results	 of	 the	 study	 on	 the	 InAs	 nucleation	 process	 directly	 in	 the	




optically	 active	 InAs	 SCQDs	by	using	 this	 first	 layer	 of	 SCQDs	 as	 a	 seed	 layer	 for	 the	
nucleation	 of	 a	 second	 layer	 of	 SCQDs	 (vertically	 staked	 QDs),	 separated	 from	 the	
regrowth	 interface	 by	 a	 GaAs	 spacer	 layer.	 The	 thickness	 of	 this	 spacer	 layer	
determines	 the	 distance	 between	 the	 active	 nanostructures	 and	 the	 regrowth	
interface.	 InAs	 nucleation	 in	 the	 second	 layer	 is	 led	 by	 surface	 chemical	 potential	
modulation	related	to	strain	field	of	the	buried	InAs	nanostructures	in	the	seed	layer.	
Our	 results	 show	 that	 the	 nucleation	 selectivity	 and	 the	 occupation	 statistics	 in	 the	
stacked	InAs	SCQD	layer	replicates	the	occupation	statistics	of	the	seed	layer	when	the	
spacer	 layer	 thickness	 is	 15nm,	 but	 they	 are	 not	 preserved	 when	 the	 spacer	 layer	
thickness	is	20nm.	
In	this	growth	strategy	we	have	simultaneously	achieve	a	89%	single	occupation	ratio	
and	 an	 improvement	 of	 the	 optical	 properties	 of	 the	 obtained	 InAs	 SCQDs,	with	 an	
average	spectral	linewidth	value	of	156μeV	for	nanostructures	located	15nm	form	the	
regrowth	 interface	 using	 an	 interface	 thermal	 treatment	 at	 TS=530ºC	 and	 optimal	
growth	parameters	 (TS=510ºC	and	 Feq(As)=0.5ML/s).	 It	means	 a	~5	 fold	 reduction	 in	
the	average	spectral	linewidth	compared	to	our	initial	results	[17].	In	addition	there	is	
room	 for	 improvement	 in	 the	 developed	 process	 for	 the	 optimization	 of	 the	 optical	
properties	 of	 the	 SCQDs.	 Exposing	 the	 regrowth	 interface	 t	 higher	 temperatures	 or	
introducing	 AlGaAs	 blocking	 layers	 in	 the	 spacer	 layer	 are	methods	 compatible	with	
the	 developed	 process	 which	 could	 improve	 the	 optical	 properties	 of	 the	 obtained	
nanostructures.	
In	 the	 following	 another	 InAs	 SCQDs	 growth	 process	 has	 been	 studied	 using	 30nm	
thick	GaAs	 buffer	 layers	 to	 increase	 the	distance	between	 the	 active	 nanostructures	
and	 the	 regrowth	 interface,	 as	 a	 potential	 strategy	 for	 the	 optimization	 of	 SCQDs	
optical	properties.	
The	growth	of	thicker	GaAs	buffer	layers	up	to	30nm	by	means	of	MBE	at	TS=510ºC	and	
ALMBE	at	TS=450ºC	has	been	 investigated.	The	growth	of	GaAs	buffer	 layers	prior	 to	
InAs	 deposition	 produces	 a	 shape	 evolution	 and	 depth	 reduction	 of	 the	 pattern	












means	a	~3	 fold	 improvement	 from	our	 initial	 results.	However	 it	does	not	 improve	
the	 spectral	 linewidth	 value	 obtained	 in	 SCQDs	 located	 15nm	 form	 the	 regrowth	
interface	 using	 a	 nucleation	 seed	 layer	 and	 an	 interface	 thermal	 treatment	 at	
TS=530ºC.	The	comparison	of	the	results	leads	to	the	claim	that	the	thermal	treatment	
of	 the	 regrowth	 interface	 is	 more	 effective	 to	 improve	 the	 optical	 properties	 of	
nanostructures	 in	patterned	 substrates	 than	 increasing	 the	distance	 to	 the	 regrowth	
interface;	 the	 highest	 temperature	 the	 regrowth	 interface	 is	 exposed	 to	 is	 a	 crucial	
parameter	to	reduce	spectral	broadening	effects	in	SCQDs.	
Deterministic	 integration	 of	 InAs	 SCQDs	 in	 previously	 fabricated	 photonic	 crystal	
optical	microcavities	
In	 parallel	 with	 the	 study	 of	 the	 growth	 of	 InAs	 SCQDs	 on	 GaAs(001)	 patterned	
substrates,	 a	 novel	 strategy	 to	 integrate	 InAs	 SCQDs	 as	 active	 element	 in	 photonic	
crystal	microcavities	by	means	of	epitaxial	regrowth	techniques	has	been	investigated,	
using	 AFM	 local	 oxidation	 lithography	 to	 control	 the	 formation	 site	 of	 a	 QD	 in	
previously	 fabricated	 photonic	microcavities.	 The	 results	 in	 regards	 the	 investigated	
integration	strategy	will	be	presented	in	the	following.	
First	place,	a	preparation	procedure	has	been	developed	in	order	make	compatible	the	
photonic	 crystal	 fabrication	 technology	 with	 the	 subsequent	 MBE	 growth	 to	 obtain	
SCQDs.	 The	 developed	 process	 involves	 the	 use	 of	 solvents	 and	 a	 cycle	 of	 oxidation	
and	etching	of	the	semiconductor	surface.	





photonic	 mode.	 This	 method	 provides	 a	 positioning	 accuracy	 of	 ±50nm	 in	 our	
experimental	setup.	
Photonic	structures	are	then	 introduced	 in	the	MBE	for	epitaxial	 regrowth.	Atomic	H	
treatment	is	used	for	surface	oxide	removal.	A	15nm	thick	GaAs	buffer	layer	is	grown,	
followed	 by	 the	 deposition	 of	 1.5ML	 of	 InAs	 and	 20nm	 thick	 GaAs	 capping	 layer	 to	
complete	 the	 structure.	 The	 epitaxial	 regrowth	 of	 the	 photonic	 crystal	 produces	 a	
strong	 evolution	 of	 the	 geometry	 of	 the	 structure.	 Pulsed	 growth	 by	 ALMBE	 at	
TS=450ºC	produces	smaller	evolution	than	the	growth	by	MBE	at	TS=490ºC.	
During	 the	 epitaxial	 regrowth,	 circular	 holes	 of	 the	 photonic	 crystal	 evolve	 into	
asymmetric	 holes	 elongated	 along	 110 	 direction	due	 to	GaAs	 growth	 kinetics.	 The	
resulting	photonic	crystal	structure	strongly	depends	on	the	relative	orientation	of	the	
photonic	lattice	and	GaAs	crystal	lattice.	When	the	photonic	structure	(ΓΚ	direction)	is	





shown	 the	 correspondence	 between	 surface	 mounds	 and	 optical	 emission	 in	 the	
microcavities,	 which	 allow	 us	 to	 confirm	 the	 nucleation	 of	 optically	 active	
nanostructures	at	predefined	positions.	
A	comparative	study	has	been	carried	out	on	L7	type	photonic	crystal	microcavities	in	
order	 to	 understand	 the	 effect	 of	 the	 geometry	 modifications	 during	 epitaxial	
regrowth	 on	 the	 optical	 confinement	 properties	 of	 the	 microcavities	 [18].	 Photonic	
structures	were	 fabricated	 using	 the	 standard	 technology	 and	 by	means	 of	 epitaxial	
regrowth.	 Microcavities	 with	 different	 relative	 orientations	 between	 the	 photonic	
lattice	 and	 the	 GaAs	 crystal	 lattice	 were	 fabricated.	 We	 will	 refer	 to	 microcavities	
where	 ΓΚ	 direction	 is	 parallel	 to	 110 	 crystallographic	 direction	 as	 parallel	







microcavities	 with	 !	 values	 higher	 than	 5000	 have	 been	 obtained	 by	 means	 of	
epitaxial	regrowth.	
Obtaining	 optically	 active	 InAs	 SCQDs	 in	 previously	 fabricated	 photonic	 crystal	
microcavities	 and	 achieving	 high	 quality	 factors	 in	 photonic	 crystal	 microcavities	
obtained	by	means	of	epitaxial	regrowth	demonstrates	the	viability	of	employing	the	













nanostructures	 in	 the	 patterned	 nanoholes	 in	 the	 regrowth	 interface	 under	
optimal	 parameters	 (TS=510ºC	 y	 Feq=0.5ML/s)	 provides	 the	 formation	 of	 a	
single	SCQD	per	pattern	site.	91%	occupation	ratio	has	been	obtained	with	88%	
single	occupation	ratio	for	oxide	motifs	in	the	range	rox=50-120nm	
• Nucleation	 selectivity	 and	 occupation	 statistics	 are	 preserved	 in	 the	 active	
stacked	 layer	when	 the	 spacer	 layer	 thickness	 is	 15nm,	 achieving	 89%	 single	
occupation	ratio	in	oxide	motifs	in	the	range	rox=50-100nm.	







• InAs	 SCQDs	 located	 30nm	 from	 the	 regrowth	 interface	 have	 been	 obtained	
with	an	average	spectral	linewidth	value	of	304μeV	and	an	occupation	ratio	of	
50%	 with	 29%	 single	 occupation	 ratio	 for	 oxide	 motifs	 in	 the	 range	 rox=75-
115nm	using	30nm	thick	GaAs	buffer	layers	grown	by	ALMBE	at	TS=450ºC.	
• The	obtained	results	show	that	the	highest	temperature	the	regrowth	interface	




occupation	 statistics	 in	 the	 growth	 of	 SCQDs	 shows	 the	 relevance	 of	 the	 SCQD	
fabrication	process	developed	in	this	work.	In	addition,	this	fabrication	process	shows	









maximum	 coupling	 probability	 between	 a	 QD	 and	 the	 photonic	 mode	 with	
positioning	accuracy	of	±50nm	by	means	of	AFM	local	oxidation	lithography	has	
been	demonstrated.	
• Selective	nucleation	of	optically	 active	 InAs	 SCQDs	at	positions	predefined	by	
means	 of	 AFM	 local	 oxidation	 lithography	 in	 previously	 fabricated	 photonic	





• Epitaxial	 regrowth	 of	 photonic	 crystal	microcavities	 produces	 an	 evolution	 of	
the	shape	of	the	photonic	crystal	holes	that	distorts	the	photonic	lattice.	Pulsed	
ALMBE	 growth	 at	 TS=450ºC	 produces	 smaller	 evolution	 than	MBE	 growth	 at	
TS=490ºC.	






Obtaining	 optically	 active	 InAs	 SCQDs	 in	 previously	 fabricated	 photonic	 crystal	
microcavities	 and	 achieving	 high	 quality	 factors	 in	 photonic	 crystal	 microcavities	
obtained	by	means	of	epitaxial	regrowth	demonstrates	the	viability	of	employing	the	








Los	 puntos	 cuánticos	 (QDs,	 quantum	 dots)	 son	 estructuras	 que	 presentan	
confinamiento	 cuántico	 en	 las	 tres	 direcciones	 del	 espacio.	 En	 particular	 los	QDs	 de	
material	 semiconductor	 son	 estructuras	 de	 dimensiones	 nanométricas	 y	 tienen	 un	
gran	 potencial	 en	 el	 desarrollo	 de	 dispositivos	 optoelectrónicos	 [1].	 En	 concreto,	
aquellos	 dispositivos	 que	 explotan	 las	 propiedades	 de	 un	 único	 QD	 [2]	 son	 de	 gran	
interés	en	el	campo	de	la	criptografía	y	las	tecnologías	de	información	cuántica	[3]	por	
su	 capacidad	 para	 generar	 estados	 no	 clásicos	 de	 luz	 como	 la	 emisión	 de	 fotones	
individuales	 y	pares	de	 fotones	entrelazados	 [4,5]	 y	en	el	 estudio	 fundamental	de	 la	
electrodinámica	cuántica	en	cavidad	(cQED)	en	el	estado	sólido	[6].	En	muchos	casos	el	
desarrollo	 de	 estos	 dispositivos	 explota	 el	 acoplamiento	 luz-materia	 que	 tiene	 lugar	
cuando	un	emisor	se	encuentra	en	el	interior	de	una	microcavidad	óptica	de	alto	factor	
de	calidad.	En	el	caso	de	un	emisor	de	fotones	individuales	este	acoplamiento	produce	
un	 incremento	de	 la	 tasa	de	emisión	de	 fotones	 en	 virtud	del	 efecto	Purcell	 [7].	 Sin	




nanoestructura	debe	 coincidir	 con	 la	posición	espectral	del	modo	 fundamental	de	 la	
cavidad	 óptica	 y	 la	 nanoestructura	 debe	 estar	 localizada	 en	 la	 región	 de	 máxima	
intensidad	del	campo	eléctrico	asociado	al	modo	fotónico.	
Entre	 otros	 sistemas	 semiconductores,	 el	 sistema	 InAs/GaAs	 ha	 sido	 ampliamente	
estudiado	debido	a	que	es	posible	obtener	puntos	cuánticos	de	InAs	de	alta	calidad	en	
la	 superficie	 GaAs(001)	 mediante	 un	 proceso	 de	 autoensamblado	 tipo	 Stranski-
Krastanov	 [8].	 Estos	 puntos	 cuánticos	 autoensamblados	 (SAQDs,	 self	 assembled	
quantum	dots)	presentan	una	alta	calidad	estructural	y	óptica	pero	cuentan	con	una	
importante	limitación	práctica	ya	que	su	lugar	de	formación	no	puede	ser	conocido	a	





de	 fabricación	 de	 QDs	 con	 control	 en	 su	 lugar	 de	 formación	 (SCQDs,	 site-controlled	
quantum	 dots).	 Establecer	 procesos	 de	 fabricación	 escalables	 de	 este	 tipo	 de	
dispositivos	 requiere	 definir	 a	 priori	 la	 posición	 en	 la	 que	 se	 encuentran	 las	
nanoestructuras	activas.	
El	 crecimiento	epitaxial	 sobre	sustratos	grabados	se	ha	establecido	como	 la	principal	




en	 las	 distintas	 facetas	 presentes	 en	 el	 interior	 de	 los	 nanoagujeros	 determina	 el	
proceso	de	formación	de	SCQDs.	Sin	embargo,	el	crecimiento	sobre	sustratos	grabados	
impone	importantes	limitaciones	prácticas	si	se	compara	con	la	obtención	de	QDs	por	
métodos	 de	 autoensamblado.	 En	 primer	 lugar,	 para	 la	 fabricación	 de	 los	 sustratos	
grabados	hay	que	utilizar	técnicas	litográficas	de	alta	resolución	que	implican	múltiples	




del	 óxido	 superficial	 y	 el	 crecimiento	 de	 gruesas	 capas	 buffer.	 Estas	 limitaciones	
imponen	 que	 las	 nanoestructuras	 crecidas	 sobre	 sustratos	 grabados	 se	 encuentren	
próximas	 a	 la	 intercara	 de	 recrecimiento,	 que	 se	 corresponde	 con	 la	 superficie	 de	
fabricación	 del	 grabado,	 lo	 que	 puede	 degradar	 la	 eficiencia	 de	 emisión	 y	 las	
propiedades	 ópticas	 de	 las	 nanoestructuras	 obtenidas	 [11].	 Es	 por	 tanto	 necesario	
estudiar	 y	 optimizar	 todos	 procesos	 involucrados	 en	 la	 fabricación	 de	 SCQDs	 para	
obtener	 nanoestructuras	 con	 propiedades	 ópticas	 adecuadas	 para	 su	 aplicación	
práctica	a	dispositivos.	Así	mismo,	dado	que	muchas	aplicaciones	requieren	asegurar	la	








El	 objetivo	de	este	 trabajo	de	 tesis	es	el	desarrollo	de	procesos	 tecnológicos	para	 la	
obtención	 de	 puntos	 cuánticos	 de	 InAs	 individuales	 con	 control	 en	 su	 lugar	 de	
formación,	 alta	 reproducibilidad	 y	 propiedades	 ópticas	 adecuadas	 para	 su	 posible	
aplicación	en	dispositivos	optoelectrónicos	avanzados.	En	este	trabajo	se	hace	uso	de	
la	 técnica	 de	 epitaxia	 por	 haces	moleculares	 (MBE,	molecular	 beam	epitaxy)	 para	 el	
crecimiento	de	SCQDs	de	InAs	en	sustratos	grabados	de	GaAs(001)	y	de	la	técnica	de	
oxidación	 local	 mediante	 microscopia	 de	 fuerzas	 atómicas	 (AFM,	 atomic	 force	
microscopy)	para	la	fabricación	de	los	sustratos	grabados.	
























El	 crecimiento	de	SCQDs	de	 InAs	 se	 realiza	mediante	epitaxia	por	haces	moleculares	




se	 obtienen	 patrones	 de	 nanoagujeros	 que	 actuarán	 como	posiciones	 de	 nucleación	
selectiva	para	el	In.	
El	 primer	 proceso	 de	 fabricación	 de	 SCQDs	 estudiado	 emplea	 un	 tratamiento	 in	 situ	
con	 H	 atómico	 a	 TS=490ºC	 como	 método	 para	 eliminar	 el	 oxido	 superficial	 y	 los	
motivos	de	óxido	fabricados.	Se	crece	1.5ML	de	InAs	sobre	una	capa	buffer	de	GaAs	de	
15nm	 de	 espesor,	 cuya	 función	 es	 separar	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 y	 las	
nanoestructuras	 activas.	 Se	 obtiene	 la	 nucleación	 múltiple	 de	 QDs	 alineados	 en	 la	
dirección	 [110]	 en	el	 interior	de	 los	motivos,	 favorecida	por	 la	 forma	alargada	en	 la	
dirección	 [110]	 de	 los	 motivos	 resultantes	 tras	 el	 crecimiento	 de	 la	 capa	 buffer	 de	
GaAs	 y	 la	 cinética	 de	 crecimiento	 de	 InAs	 bajo	 las	 condiciones	 de	 crecimiento	
empleadas	[13].	
La	 caracterización	 óptica	 mediante	 micro	 fotoluminiscencia	 (μPL,	
microphotoluminiscence)	 demuestra	 la	 obtención	 de	 nanoestructuras	 ópticamente	




La	 revisión	 del	 proceso	 de	 crecimiento	 ha	 demostrado	 que	 presenta	 importantes	
problemas	 de	 reproducibilidad,	 obteniéndose	 para	 las	 mismas	 condiciones	 de	
crecimiento	porcentajes	de	ocupación	muy	diferentes	en	distintos	días	de	crecimiento.	
Las	pequeñas	variaciones	de	las	condiciones	de	crecimiento	(dentro	de	la	precisión	en	






los	 motivos	 de	 óxido	 fabricados;	 no	 es	 posible	 conseguir	 de	 forma	 reproducible	 la	
eliminación	completa	de	los	óxidos	fabricados.	Esto	hace	que	sea	necesario	un	ataque	
químico	 ex	 situ	 mediante	 HF	 previo	 al	 crecimiento	 epitaxial	 para	 asegurar	 la	
eliminación	 completa	 los	 óxidos	 fabricados.	 El	 tratamiento	 posterior	 in	 situ	 con	 H	
atómico	(30minutos,	TS=450ºC)	preserva	la	geometría	de	nanoagujero	obtenido	tras	el	
ataque	 químico	 ex	 situ.	 Este	 procedimiento	 de	 preparación	 permite	 obtener	
nanoagujeros	 libres	 de	 óxido	 y	 geometría	 conocida	 de	 forma	 reproducible	 para	 el	
posterior	crecimiento	de	SCQDs	de	InAs.	
A	continuación	se	ha	abordado	el	estudio	del	proceso	de	nucleación	de	InAs	en	función	
de	dos	de	 los	principales	parámetros	de	 crecimiento,	 concretamente	 la	 temperatura	
de	sustrato	y	la	presión	de	As	[16].	Este	estudio	se	ha	realizado	sobre	los	nanoagujeros	
del	 sustrato	 grabado	 en	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 sin	 emplear	 capas	 buffer	 de	
GaAs.	 Suprimir	 el	 crecimiento	 de	 la	 capa	 buffer	 de	 GaAs	 nos	 permite	 estudiar	 el	
proceso	 de	 crecimiento	 de	 InAs	 en	 motivos	 simétricos,	 evitando	 la	 evolución	 de	 la	
forma	y	pérdida	de	profundidad	del	nanoagujero	que	tiene	lugar	cuando	se	crece	una	
capa	 buffer	 de	 GaAs.	 Las	 propiedades	 ópticas	 de	 las	 nanoestructuras	 así	 obtenidas	
serán	 muy	 pobres	 ya	 que	 se	 encuentran	 directamente	 sobre	 la	 intercara	 de	
recrecimiento.	La	idea	es	emplear	los	núcleos	de	InAs	obtenidos	directamente	sobre	la	




Se	 ha	 estudiado	 el	 proceso	 de	 nucleación	 de	 InAs	 a	 presión	 de	 As	 constante	
(Feq(As)=2ML/s)	y	distinta	temperatura	de	sustrato:	TS=490ºC,	TS=510ºC	y	TS=530ºC.	El	
tratamiento	 de	 desorción	 del	 óxido	 superficial	mediante	 H	 atómico	 a	 TS=450ºC	 y	 el	
tratamiento	 térmico	 de	 la	 intercara	 hasta	 la	 temperatura	 de	 deposición	 de	 InAs	
prácticamente	 preserva	 la	 geometría	 de	 los	 nanoagujeros	 fabricados	 para	 las	 tres	
temperaturas	estudiadas.	
En	el	crecimiento	a	TS=490ºC	se	obtiene	una	tasa	de	ocupación	del	grabado	del	100%	




comparable	a	 la	densidad	 impuesta	por	el	grabado	y,	por	 tanto,	 incompatible	con	el	
desarrollo	de	un	proceso	de	fabricación	de	SCQDs.	
El	 crecimiento	 a	 TS=530ºC	 permite	 obtener	 una	 alta	 selectividad	 en	 el	 proceso	 de	




con	 una	 alta	 reproducibilidad,	 por	 lo	 que	 TS=510ºC	 es	 considerada	 óptima	 para	 el	
crecimiento	de	SCQDs.	
Se	ha	estudiado	el	proceso	de	nucleación	de	 InAs	para	una	 temperatura	de	 sustrato	
constante	 (TS=510ºC)	 y	 distinto	 flujo	 de	 As:	 Feq(As)=3.5ML/s,	 Feq(As)=2ML/s	 y	
Feq(As)=0.5ML/s.	 Nuestros	 resultados	 muestran	 que	 la	 presión	 de	 As4	 durante	 el	
crecimiento	de	InAs	es	un	parámetro	crítico	para	controlar	la	estadística	de	ocupación	
en	el	sustrato	grabado.		
Cuando	 se	 emplean	 Feq(As)=3.5ML/s	 o	 Feq(As)=2ML/s	 se	 obtiene	 nucleación	múltiple	
de	 QDs	 de	 InAs	 en	 las	 posiciones	 del	 grabado.	 Estos	 QDs	 aparecen	 alineados	 en	 la	
dirección	[110],	debido	a	 la	 incorporación	preferente	de	 los	átomos	de	In	en	facetas	
tipo	B	presentes	en	el	interior	de	los	nanoagujeros	[13].	
Cuando	 el	 crecimiento	 de	 InAs	 se	 lleva	 cabo	 con	 Feq(As)=0.5ML/s	 se	 observa	 la	
nucleación	 de	 un	 único	 QD	 por	 posición	 del	 grabado,	 localizado	 en	 el	 fondo	 del	
nanoagujero.	Con	esta	presión	de	As	se	ha	demostrado	una	tasa	de	ocupación	simple	
del	 88%	 en	 motivos	 de	 óxido	 de	 partida	 en	 el	 rango	 rox=50-120nm	 y	 del	 100%	 en	









resultados	 muestran	 que	 el	 control	 de	 la	 cinética	 de	 crecimiento	 es	 esencial	 para	
controlar	la	estadística	de	ocupación	en	el	crecimiento	de	QDs	en	sustratos	grabados.	
A	partir	de	los	resultados	obtenidos	en	el	estudio	del	crecimiento	de	InAs	directamente	
en	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 del	 sustrato	 grabado	 (sin	 emplear	 capas	 buffer	 de	
GaAs)	 se	 ha	 abordado	 el	 estudio	 del	 crecimiento	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 ópticamente	
activos,	empleando	esta	primera	capa	de	SCQDs	como	capa	semilla	para	la	nucleación	
de	una	segunda	capa	de	SCQDs	(QDs	apilados),	separados	por	una	capa	espaciadora	de	
GaAs	 cuyo	 espesor	 determina	 la	 distancia	 a	 la	 intercara	 de	 recrecimiento.	 La	
nucleación	de	InAs	en	esta	segunda	capa	está	mediada	por	la	modulación	del	potencial	
químico	 superficial	 asociada	 a	 la	 tensión	 que	 se	 propaga	 a	 través	 de	 la	 capa	
espaciadora	con	origen	en	los	núcleos	de	InAs	formados	en	la	capa	semilla.	









156μeV	en	SCQDs	 localizados	a	15nm	de	 la	 intercara.	Esto	supone	una	reducción	del	
valor	medio	 de	 anchura	 de	 línea	 en	 un	 factor	~5	 respecto	 a	 los	 resultados	 iniciales	
[17].	Además	este	proceso	presenta	margen	de	mejora	en	 cuanto	a	 las	propiedades	
ópticas	 de	 las	 nanoestructuras	 obtenidas.	 Someter	 la	 intercara	 de	 recrecimiento	 a	
ciclos	 térmicos	 a	 más	 altas	 temperaturas	 que	 las	 empleadas	 en	 este	 trabajo	 o	
introducir	barreras	de	AlGaAs	en	la	capa	espaciadora	son	métodos	compatibles	con	el	
proceso	 desarrollado	 que	 permitirían	mejorar	 las	 propiedades	 ópticas	 de	 los	 SCQDs	
obtenidos.	










resultado	 la	 pérdida	 de	 profundidad	 y	 el	 alargamiento	 en	 la	 dirección	 110 	 de	 los	
mismos.	 El	 crecimiento	 ALMBE	 a	 baja	 temperatura	 (TS=450ºC)	 produce	 una	 menor	
evolución	de	la	geometría	de	motivo	que	el	crecimiento	mediante	MBE	(TS=510ºC).	No	








una	mejora	 en	 un	 factor	~3	 respecto	 a	 los	 resultados	 iniciales.	 Sin	 embargo,	 no	 se	
mejora	el	valor	de	anchura	espectral	de	línea	obtenida	en	SCQDs	crecidos	empleando	
una	capa	semilla	de	nucleación,	localizados	a	15nm	de	la	intercara	de	recrecimiento	y	
empleando	 un	 tratamiento	 térmico	 de	 la	 intercara	 a	 TS=530ºC.	 Comparando	 los	
resultados	obtenidos	se	puede	afirmar	que	el	 tratamiento	térmico	de	 la	 intercara	de	
recrecimiento	 es	 más	 efectivo	 que	 incrementar	 la	 distancia	 a	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	para	mejorar	 las	 propiedades	ópticas	 de	nanoestructuras	 en	 sustratos	
grabados;	la	temperatura	máxima	a	la	que	se	somete	la	intercara	de	recrecimiento	es	
un	parámetro	clave	en	la	reducción	de	los	efectos	de	difusión	espectral.	
Integración	 de	 modo	 determinista	 de	 SCQDs	 en	 microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	
fotónico	bidimensional	previamente	fabricadas	
En	paralelo	al	estudio	del	crecimiento	de	SCQDs	de	InAs	sobre	sustratos	grabados	de	
GaAs(001),	se	ha	 investigado	una	aproximación	original	para	 la	 integración	de	SCQDs	








En	 primer	 lugar	 se	 ha	 desarrollado	 un	 procedimiento	 de	 preparación	 para	 hacer	
compatible	 la	 tecnología	 de	 fabricación	 de	 cristales	 fotónicos	 con	 el	 posterior	
crecimiento	MBE	para	la	obtención	de	SCQDs.	El	proceso	desarrollado	involucra	el	uso	
de	disolventes	y	un	ciclo	de	oxidación	y	ataque	de	la	superficie	del	semiconductor.	
La	 litografía	 de	 oxidación	 local	 se	 emplea	 para	 definir	 en	 la	 posición	 de	 máxima	
probabilidad	 de	 acoplamiento	 entre	 una	 nanoestructura	 y	 el	 modo	 fotónico	




epitaxial.	 Se	 utiliza	 un	 tratamiento	 con	 H	 atómico	 para	 la	 desorción	 del	 óxido	
superficial.	Se	crece	una	capa	buffer	de	GaAs	de	15nm	de	espesor,	seguido	de	1.5ML	
de	 InAs	 y	 la	 capa	 de	 recubrimiento	 de	GaAs	 de	 20nm	de	 espesor	 para	 completar	 la	
estructura.	El	recrecimiento	de	la	estructura	fotónica	produce	una	fuerte	evolución	de	





la	 cinética	 de	 crecimiento	 de	 GaAs.	 La	 estructura	 de	 cristal	 fotónico	 resultante	
depende	 de	 la	 orientación	 relativa	 de	 la	 red	 fotónica	 y	 la	 red	 cristalina	 de	 GaAs.	
Cuando	 la	 red	 fotónica	 (eje	ΓΚ)	está	alienada	paralela	a	 la	dirección	 110 	de	 la	 red	
cristalina	 de	 GaAs	 los	 agujeros	 de	 cristal	 fotónico	 vecinos	 colapsan	 a	 lo	 largo	 de	 la	
dirección	 110 ,	 pero	 cuando	 la	 red	 fotónica	 está	 orientada	 perpendicularmente	 los	
agujeros	 de	 cristal	 fotónico	 no	 colapsan	 en	 ninguna	 dirección	 ya	 que	 la	 distancia	 a	




La	 caracterización	 de	 las	 estructuras	 fotónicas	 recrecidas	 integrando	 SCQDs	 ha	
demostrado	una	 correspondencia	 entre	 la	 presencia	 de	un	mound	 en	 superficie	 y	 la	
detección	de	emisión	en	las	microcavidades,	lo	que	permite	confirmar	la	obtención	de	
nanoestructuras	ópticamente	activas	en	las	posiciones	predefinidas.	
Para	estudiar	el	efecto	de	 la	evolución	de	 la	 forma	de	 los	agujeros	que	componen	el	
cristal	fotónico	durante	el	recrecimiento	epitaxial	en	las	propiedades	de	confinamiento	
óptico	 de	 las	 microcavidades	 se	 ha	 realizado	 un	 estudio	 comparativo	 en	
microcavidades	tipo	L7	de	cristal	fotónico	fabricadas	mediante	la	tecnología	estándar	y	
mediante	recrecimiento	epitaxial	[18].	Se	fabricaron	estructuras	de	cristal	fotónico	con	
distintas	 orientaciones	 relativas	 a	 la	 red	 cristalina	 de	 GaAs.	 Llamaremos	






microcavidades	 estándar.	 Se	 han	 obtenido	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 con	
factores	de	calidad	!	superiores	a	5000	mediante	recrecimiento	epitaxial.	
La	obtención	de	SCQDs	de	 InAs	ópticamente	activos	en	el	 interior	de	microcavidades	
de	 cristal	 fotónico	 previamente	 fabricadas	 junto	 con	 la	medida	 de	 altos	 factores	 de	
calidad	 en	microcavidades	 obtenidas	mediante	 recrecimiento	 epitaxial	 demuestra	 la	


















de	 nanoestructuras	 de	 InAs	 como	 semilla	 de	 nucleación	 en	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	bajo	los	parámetros	de	crecimiento	óptimos	determinados	en	el	






15nm,	 obteniendo	 una	 tasa	 de	 ocupación	 simple	 del	 89%	 para	 un	 rango	 de	
tamaños	de	motivo	de	óxido	rox=50-100nm.	






• Se	 han	 obtenido	 SCQDs	 de	 InAs	 localizados	 a	 30nm	 de	 la	 intercara	 de	
recrecimiento	con	un	valor	medio	de	anchura	espectral	de	 línea	de	304μeV	y	
una	 tasa	 de	 ocupación	 del	 50%,	 siendo	 la	 tasa	 de	 ocupación	 simple	 del	 29%	
para	un	rango	de	tamaños	de	motivo	de	óxido	rox=75-115nm,	empleando	capas	
buffer	de	GaAs	crecidas	mediante	ALMBE	a	una	temperatura	de	TS=450ºC.	





determinante	en	 la	 reducción	de	 los	efectos	de	ensanchamiento	espectral	de	
los	SCQDs	de	InAs	que	la	distancia	a	la	intercara	de	recrecimiento.	
La	capacidad	de	abordar	simultáneamente	la	optimización	de	las	propiedades	ópticas	y	
la	 estadística	 de	 ocupación	 en	 el	 crecimiento	 de	 SCQDs	 muestra	 la	 relevancia	 del	
proceso	 de	 fabricación	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 desarrollado	 en	 este	 trabajo.	 El	 proceso	
además	presenta	margen	de	mejora	de	las	propiedades	ópticas	de	SCQDs	por	medio,		
bien	del	uso	de	ciclos	térmicos	de	la	intercara	de	recrecimiento	a	mayor	temperatura	
que	 la	 empleada,	 bien	 mediante	 la	 inserción	 de	 capas	 barrera	 de	 AlGaAs.	 Los	
resultados	obtenidos	son	trasladables	a	diferentes	aproximaciones	para	el	crecimiento	
de	SCQDs	mediante	MBE	reportadas	en	la	literatura	científica.	
En	 relación	 a	 la	 integración	 de	 SCQDs	 de	 InAs	 en	 microcavidades	 ópticas	 de	 cristal	
fotónico,	las	principales	conclusiones	se	resumen	a	continuación:	
• Se	 ha	 desarrollado	 un	 proceso	 de	 limpieza	 y	 preparación	 de	 estructuras	
fotónicas	 compatible	 con	 el	 posterior	 recrecimiento	 epitaxial	 mediante	 MBE	
para	la	obtención	de	SCQDs.	
• Se	 ha	 demostrado	 la	 fabricación	 de	motivos	 de	 óxido	mediante	 litografía	 de	
oxidación	 local	 AFM	 en	 el	 interior	 de	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 en	
posiciones	 de	máxima	 probabilidad	 de	 acoplamiento	 entre	 un	QD	 y	 el	modo	
fotónico	 de	 microcavidad	 (máxima	 intensidad	 de	 campo	 eléctrico)	 con	 una	
precisión	de	posicionamiento	de	±50nm.	
• Se	 ha	 obtenido	 la	 nucleación	 selectiva	 de	 QDs	 de	 InAs	 en	 posiciones	
predefinidas	 mediante	 litografía	 de	 oxidación	 local	 AFM	 en	 el	 interior	 de	









• El	 recrecimiento	de	estructuras	 fotónicas	 fabricadas	con	diferente	orientación	




o ΓΚ	 ⊥	 [110]	 –	 En	 esta	 configuración	 no	 se	 produce	 el	 solapamiento	
entre	agujeros	vecinos	en	ninguna	dirección.	
• Las	 microcavidades	 de	 cristal	 fotónico	 obtenidas	 mediante	 recrecimiento	
epitaxial	 preservan	 una	 estructura	 modal	 análoga	 a	 la	 de	 microcavidades	
estándar,	midiéndose	factores	de	calidad	de	hasta	!~5000.	
La	obtención	de	SCQDs	de	 InAs	ópticamente	activos	en	el	 interior	de	microcavidades	
de	 cristal	 fotónico	 previamente	 fabricadas	 junto	 con	 la	medida	 de	 altos	 factores	 de	
calidad	 en	microcavidades	 obtenidas	mediante	 recrecimiento	 epitaxial	 demuestra	 la	
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